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  Les alliages d’aluminium sont largement utilisés dans l’industrie aéronautique du fait de leur
légèreté et de leurs bonnes propriétés mécaniques. Ils sont néanmoins sensibles, dans certains
milieux, à différentes formes de corrosion localisée. Dans ces matériaux, les particules
intermétalliques sont souvent à l’origine de ces attaques de corrosion localisée qui sont en fait
dues à des couplages galvaniques entre la matrice, les particules et la zone adjacente à ces
particules. Ces particules intermétalliques sont notamment présentes dans les alliages de la
série 2000. Par exemple, il existe sept types de particules intermétalliques au sein de l’alliage
2024. Il s’agit de Al2Cu (phase ), Al2CuMg (phase S), Mg2Si, Al6Mn, Al3Fe, Al(Mn, Fe)Si
et Al7Cu2Fe. Les phases , S ainsi que les phases riches en fer sont connues pour participer de
façon significative aux processus de corrosion.
  Ainsi, il paraît évident que le comportement en corrosion des alliages de la série 2000 est
intimement lié à leur structure métallique. Par ailleurs, il est également clair que l’amorçage
des piqûres dépend de la nature des films de passivité formés au niveau des différentes phases
métalliques. En effet, la germination des piqûres implique une rupture du film de passivité, et
cette rupture est notamment due aux différences existant entre le film formé sur la matrice
d’aluminium et le film formé sur les particules intermétalliques. Ainsi, pour comprendre la
sensibilité à la corrosion par piqûres des alliages d’aluminium, il apparaît donc nécessaire de
mieux comprendre le comportement électrochimique des films passifs développés sur les
différentes phases métalliques présentes dans ce type de matériau.
  Le but de cette étude est d’étudier le comportement en corrosion d’alliages binaires Al-Cu,
grâce à différentes méthodes électrochimiques, de façon à mieux comprendre le rôle des
particules intermétalliques riches en cuivre. Même si les alliages d’aluminium riches en cuivre
contiennent d’autres éléments d’alliages, seule l’influence du cuivre sur le comportement en
corrosion de ces alliages a été étudiée ici car d’une part c’est un problème déjà suffisamment
complexe et, d’autre part, le cuivre joue un rôle majeur dans les processus de corrosion. Pour
ce faire, nous avons synthétisé des alliages modèles par la technique de la pulvérisation
cathodique. L’utilisation d’alliages modèles permet d’étudier le comportement
électrochimique des phases intermétalliques riches en cuivre sans avoir besoin d’utiliser des
méthodes électrochimiques locales, très coûteuses et très complexes à mettre en œuvre
comme cela aurait été le cas si l’on avait travaillé sur un alliage commercial. Bien sûr, cela
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correspond à une modélisation mais cette étude a permis de bien caractériser les effets du
cuivre sur le comportement électrochimique des alliages binaires Al-Cu en étudiant une large
gamme de composition chimique. Nous avons aussi, dans ces travaux, mis en évidence
l’influence du cuivre sur l’évolution microstructurale des alliages binaires Al-Cu, sur leur
comportement électrochimique global et enfin sur la morphologie et la composition chimique
des films anodiques développés à leur surface.
  Ce mémoire de thèse s’articule donc en cinq chapitres :
- Dans le premier chapitre qui est une synthèse bibliographique, nous montrons
comment le cuivre participe à l’hétérogénéité de la microstructure des alliages de la
série 2000. Nous présentons l’influence des particules intermétalliques riches en cuivre
sur le comportement mécanique ainsi que sur la résistance à la corrosion de ces
alliages. Enfin, nous présentons les travaux déjà réalisés mettant en évidence
l’influence du cuivre sur la nature et les propriétés des couches d’anodisation
développées sur les alliages 2000.
- Le chapitre II est consacré à la description des matériaux utilisés, des conditions et des
techniques expérimentales. Dans un premier temps, nous présentons le principe de la
préparation des alliages modèles par pulvérisation cathodique. Ensuite, les différentes
méthodes d’observations ou d’analyses chimiques des alliages et de leur couche
d’anodisation sont décrites. Enfin, nous détaillons les conditions expérimentales
utilisées pour réaliser les essais électrochimiques.
- Le troisième chapitre a pour but d’observer et d’interpréter l’évolution
microstructurale des alliages synthétisés en fonction de la teneur en cuivre. Pour cela,
nous avons utilisé un grand nombre de méthodes d’observation et d’analyse qui nous
ont permis de présenter une étude détaillée de la microstructure des alliages modèles.
- Le chapitre IV présente une étude du comportement électrochimique global des
alliages selon leur teneur en cuivre. Par différentes méthodes, nous avons observé
l’influence de la microstructure des alliages modèles sur leur comportement
électrochimique.
- Enfin, le dernier chapitre est consacré à l’étude des couches d’anodisation développées
sur les alliages Al-Cu. Après l’anodisation, différentes techniques d’observation et
d’analyse chimique ont été utilisées pour déterminer la morphologie et la composition
chimique des films anodiques. Dans la dernière partie de ce chapitre, nous présentons
les résultats obtenus sur le comportement en corrosion de ces alliages anodisés.
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I.  LES ALLIAGES ALUMINIUM / CUIVRE : MICROSTRUCTURE ET
PROPRIETES MECANIQUES
     I 1.  Caractéristiques de l’aluminium pur
  L’élément aluminium a été découvert en 1825. C’est l’élément métallique le plus présent à la
surface de la terre. En tonnage, la production d'aluminium ne représente que 2 % environ de
celle des aciers. Cependant, ce métal (et ses alliages) arrive en seconde position lorsque l’on
parle de l'utilisation des matériaux métalliques. L'aluminium doit cette place à un ensemble de
propriétés qui en font un matériau remarquable. Les conductivités électrique (62 % de celle du
cuivre) et thermique de ce matériau sont élevées. De plus, sa masse volumique de 2,7 g.cm-3
en fait un matériau léger et de ce fait très intéressant, notamment pour des applications dans le
secteur de l’aéronautique. Néanmoins, l’utilisation de l’aluminium pur reste limitée en raison
de ses propriétés mécaniques médiocres (par exemple, pour l’aluminium à 99,5 % : Rp0.2 =
10-20 MPa, Rm = 70-80 MPa, A % = 50-60 et E = 65-70 x 103 MPa).
  Ainsi, il apparaît intéressant et nécessaire de développer des alliages d’aluminium ; le choix
des éléments d’additions se fait dans le but d’obtenir une amélioration de certaines
caractéristiques par rapport aux propriétés de l’aluminium pur. Il existe de nombreux
domaines d’applications pour ces alliages et de nombreuses nuances ont donc été développées
afin de satisfaire les caractéristiques requises. Néanmoins, la modification de la composition
chimique d’un alliage dans le but d’améliorer une performance donnée s’accompagne souvent
d’une chute en ce qui concerne une autre propriété. Il est alors essentiel d’adopter
un compromis : par exemple, entre de bonnes propriétés mécaniques et une bonne résistance à
la corrosion. Certains alliages de la série 2000, utilisés dans le secteur aéronautique,
répondent très bien à ce compromis.
     I 2.  Les alliages Aluminium / Cuivre
          I 2. 1.  Généralités
  Il existe environ 310 alliages d’aluminium différents. Certains alliages possèdent des
caractéristiques mécaniques qui répondent très bien aux besoins du domaine aéronautique,
comme par exemple l’alliage 2024 utilisé dans les structures des avions et le revêtement de
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leur fuselage. L’aéronautique est donc un grand « consommateur » d’alliages d’aluminium ,
comme cela apparaît dans le tableau I-1.
Tableau I-1 : Répartition des matériaux constituant certains appareils d’Airbus industries
(% en masse).
Appareils Alliages Al Alliages Ti Composites org Aciers Autres
A310 67 % 5 % 10 % 13 % 5 %
A320 58 % 6 % 20 % 13 % 3 %
A330/A340 73 % 6,5 % 10 % 7,5 % 3 %
A380 75 % 7 % 8 % 7 % 3 %
  On peut remarquer tout d’abord que les alliages de titane ont pris au cours du temps un peu
plus d’ampleur, tandis que les composites et l’acier sont en forte baisse. L’emploi des
matériaux composites a diminué car ces matériaux, plus nobles que les alliages d’aluminium,
semblent favoriser la corrosion de ces derniers par effet de pile [1-2]. Ainsi, le dernier né
d’Airbus industries, l’A380, est composé au ¾ d’alliages d’aluminium. On comprend donc
bien l’intérêt qu’a l’aéronautique de développer la recherche sur les alliages d’aluminium et
notamment d’améliorer leur résistance à la corrosion.
  Les différents alliages à base d’aluminium sont désignés par un nombre de quatre chiffres et
sont classés en 8 séries en fonction des éléments d’alliages principaux (Tableau I-2).
Tableau I-2 : Dénomination des différents alliages d’aluminium.
Série Alliage correspondant
1XXX Aluminium pur (>99at%)
2XXX Aluminium / Cuivre
3XXX Aluminium / Manganèse
4XXX Aluminium / Silicium
5XXX Aluminium / Magnésium
6XXX Aluminium / Magnésium / Silicium
7XXX Aluminium / Zinc
8XXX Autres alliages d’aluminium
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  Parmi ces huit classes, une autre distinction peut être faite entre les alliages non trempants et
les alliages trempants. Les alliages non trempants correspondent aux séries 1000, 3000 et
5000 (alliages sans durcissement structural) et les alliages trempants à durcissement
structural, aux séries 2000, 6000 et 7000. Selon la classe d’alliages envisagée, différentes
méthodes d’amélioration des propriétés mécaniques peuvent être adoptées.
  En effet, en ce qui concerne les alliages non trempants, trois méthodes d’amélioration des
propriétés mécaniques existent : le durcissement de solution solide, le durcissement par les
précipités et dispersoïdes ou le durcissement par écrouissage.
  Pour les alliages trempants, d’un point de vue général, la principale méthode de
durcissement correspond à un traitement thermique, appelé traitement de durcissement
structural. Un matériau peut aussi être durci par traitement mécanique : on parle alors de
durcissement par écrouissage. Le processus de durcissement structural permet d’améliorer
nettement les propriétés mécaniques des alliages d’aluminium en conduisant à la formation de
précipités durcissants. Cette modification de la microstructure du matériau s’accompagne
souvent d’une chute de la résistance à la corrosion ce qui amène à travailler, la plupart du
temps, en terme de compromis entre bonnes propriétés mécaniques et résistance à la corrosion
intéressante.
          I 2. 2.  Microstructure des alliages de la série 2000
  La plupart des alliages d’aluminium utilisés dans les structures aéronautiques sont des
alliages à durcissement structural, comme ceux de la série 2xxx. Les caractéristiques
mécaniques des alliages de la série 2000 sont accrues en raison de la fine précipitation d’une
seconde phase.  Ce type d’alliage est donc constitué d’une matrice, qui correspond à une
solution solide de cuivre dans l’aluminium, de précipités durcissants, mais aussi de particules
intermétalliques grossières et enfin de dispersoïdes.
  Dans les alliages de la série 2000, on met souvent en évidence la présence de particules
intermétalliques grossières [3]. Ces particules, qui se forment lors de la décomposition
eutectique pendant la solidification, contiennent souvent du fer (Al7Cu2Fe et (Fe,Mn)Al6),
présent initialement dans le matériau sous forme d’impureté. Ces particules peuvent atteindre
30 µm et ne peuvent pas être remises en solution. Outre ces particules insolubles, la plupart
des alliages d’aluminium contiennent aussi des particules intermétalliques grossières
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partiellement solubles, de même taille que les précédentes. Elles sont généralement
composées de zinc, de magnésium ou de cuivre, combinés avec de l’aluminium.
Tableau I-3 : Composition chimique de l’alliage 2024 (% massique).
Cu Mn Fe Zn Si Ti Cr Mg Ti + Zr Al
3,8 / 4,9 0,3 / 0,9 < 0,5 < 0,25 < 0,5 < 0,15 < 0,1 < 1,2 < 0,2 Base
  Dans le cas particulier de l’alliage 2024 (Tableau I-3), sept types de particules sont
distinguées. Il s’agit de Al2Cu (phase ), Al2CuMg (phase S), Mg2Si, Al6Mn, Al3Fe, -Al
(Mn, Fe) Si et Al7Cu2Fe.
  Solubles ou insolubles, les particules intermétalliques grossières ont un effet néfaste vis-à-
vis de la ténacité. En effet, elles peuvent se briser lors de traitements thermo-mécaniques,
offrant ainsi des chemins préférentiels à la propagation des fissures. Mais, comme nous le
verrons par la suite, leur présence est surtout néfaste en terme de résistance à la corrosion.
  Les dispersoïdes se forment par précipitation à l’état solide. Ils sont généralement constitués
d’éléments ajoutés comme le chrome ou le manganèse et cela dans le but d’éviter une
recristallisation des produits travaillés à chaud. Une fois formés, ces précipités de 0,02 à 0,5
µm de longueur ne peuvent plus être complètement dissous. Leur fraction volumique, leur
taille ainsi que leur distribution peuvent être néanmoins modifiées au cours de traitements
thermomécaniques. En général, la ténacité d’un matériau peut être augmentée en augmentant
la taille des dispersoïdes tout en diminuant leur nombre. Les dispersoïdes peuvent aussi
influencer la tenue à la corrosion d’un matériau.
  Enfin, comme cela a été dit précédemment, des observations en microscopie électronique en
transmission des alliages de la série 2000 montrent la présence de précipités intragranulaires
voire intergranulaires. En effet, le diagramme de phases du binaire Al-Cu (Figure I-1) montre
que la solubilité du cuivre dans l’aluminium décroît de manière appréciable lorsque la
température chute. Cette observation est à l’origine du traitement de durcissement structural.
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Figure I-1 : Diagramme de phase Al-Cu entre 0 et 60 % massique d’élément cuivre.
  Intéressons nous de nouveau plus particulièrement à l’alliage 2024. Le diagramme de phases
du binaire Al-Cu nous indique qu’entre 500 et 580°C, l’alliage Al- 4 % masse Cu est
monophasé : il s’agit d’une solution solide désordonnée d’aluminium dans laquelle le cuivre
est en substitution (phase ). En dessous de 500°C, l’alliage devient biphasé et les deux
phases, α et -Al2Cu coexistent. Il y a donc précipitation de phase  dans la solution . Au fur
et à mesure que l’alliage est refroidi (on considère un refroidissement lent pour être le plus
proche possible des conditions d’équilibre), la proportion de -Al2Cu augmente. A la
température ambiante, les pourcentages massiques d’équilibre sont de 93 % de phase α et de 7
% d’Al2Cu [4]. La solubilité de l’élément cuivre dans l’aluminium (phase ) est d’environ
0,02 % à température ambiante.
  La morphologie de la précipitation ainsi que les proportions respectives des différentes
phases susceptibles d’être observées varient selon le mode de refroidissement de l’alliage.
Dans le cas d’un refroidissement lent, les précipités de phase  sont grossiers et très espacés.
Dans le cas d’un refroidissement rapide, ils sont fins et très rapprochés [4].
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Ainsi, les microstructures obtenues à température ambiante dans un alliage Al- 4 % pds Cu
par refroidissement lent à partir de 550°C (a) ou par refroidissement rapide à partir de 550°C
(b) [4] varient de manière considérable comme le montre la figure I-2.
Figure I-2 : Microstructure d’un alliage Al- 4 % pds Cu obtenue soit par refroidissement lent
(a), soit par refroidissement rapide (b) [4].
  Dans le cas d’un refroidissement lent, l’enthalpie libre de précipitation et le taux de
germination sont faibles. Pour assurer la proportion d’équilibre en -Al2Cu, les rares germes
doivent croître en de gros précipités très distants les uns des autres. Les dislocations n’ont pas
de mal à contourner ces précipités et l’alliage ainsi obtenu a de faibles caractéristiques
mécaniques. Si au contraire, on refroidit l’alliage rapidement, la structure obtenue est
beaucoup plus fine. Comme l’énergie motrice est élevée, le nombre de germes l’est aussi. Les
précipités, quoique petits, sont très rapprochés. Les dislocations mobiles ont du mal à les
franchir et l’alliage est ainsi plus dur. Si on refroidit trop rapidement, on n’a pas de
précipitation du tout. Cependant, il est possible d’augmenter considérablement la dureté de
l’alliage en lui faisant subir un vieillissement. Ce procédé, dit de durcissement structural, est
donc basé sur un traitement thermique de l’alliage en trois étapes :
     Première étape : mise en solution à 550°C de manière à dissoudre totalement l’élément
cuivre dans l’aluminium.
     Deuxième étape : trempe à l’eau ou à l’huile jusqu’à température ambiante. On obtient
ainsi, à température ambiante, une solution solide fortement sursaturée.
     Troisième étape : traitement de revenu à des températures comprises entre 100 et 190°C
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Lors du revenu, il y a décomposition de la solution solide sursaturée  ; la séquence de
précipitation des alliages binaires Al-Cu suit généralement le schéma suivant :
Solution solide sursaturée   Zones Guinier Preston  Phase  ’’  Phase  ’  Phase 
A partir de la solution solide sursaturée α dans laquelle les atomes de cuivre sont en
substitution et répartis au hasard [4], des zones de Guinier-Preston (GP) germent sous forme
de disques. Les faces des disques (diamètre environ 10 nm) sont parfaitement cohérentes avec
la matrice. Les côtés de ces disques (épaisseur environ 1 nm) sont aussi cohérents mais
présentent une forte déformation [4].
Une nouvelle étape est atteinte lorsque certaines zones GP croissent pour former les précipités
’’. Parallèlement à cela, d’autres zones GP se dissolvent et le cuivre ainsi libéré est incorporé
par diffusion aux précipités ’’ qui grossissent [4]. La phase ’’ se présente aussi sous forme
de disques dont les faces sont cohérentes avec la matrice (diamètre environ 100 nm, épaisseur
environ 10 nm). Les côtés des disques le sont aussi mais l’écart paramétrique entre la phase
’’ et la matrice est tel que cette évolution métallique génère des contraintes élastiques de
cohérence.
Par la suite, des précipités ’ germent sur les dislocations de la matrice. Les précipités ’’ se
dissolvent alors et le cuivre libéré est incorporé à la phase ’ qui grossit [4]. Les faces des
disques sont cohérentes avec la matrice mais les côtés de ces disques ne le sont plus (diamètre
environ 1 µm).
La phase d’équilibre correspond aux précipités -Al2Cu qui germent aux joints de grains et
aux interfaces ’/matrice [4]. Les précipités ’ se dissolvent et le cuivre est transféré vers la
phase  qui précipite. La phase -Al2Cu est complètement incohérente avec la matrice. Ces
précipités ne croissent plus sous forme de disques, mais sous forme de globules.
  Le durcissement des alliages de la série 2000 et l’amélioration de leurs propriétés
mécaniques sont essentiellement dus à la précipitation des zones GP ou des phases ’’ et ’.
En effet, le durcissement de l’alliage dépend de la taille, de la morphologie et de la
distribution des précipités, ces différents paramètres influençant l’interaction précipités /
dislocations. De la même façon, la taille, la distribution, mais surtout la composition chimique
de ces précipités durcissants influencent nettement les mécanismes de corrosion
intergranulaire.
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  Par ailleurs, l’addition de magnésium à ce système, avec une quantité de magnésium
supérieure à 1 % en poids, modifie la séquence de précipitation de la manière suivante :
Solution solide sursaturée   Zones Guinier Preston  S ’  Phase S (Al2CuMg)
En fait, il a été montré que, dans les alliages Al-Cu-Mg, la nature des précipités formés lors
d’un vieillissement artificiel dépend du rapport Cu / Mg. Bagaryatskii [5] a montré que, pour
un rapport Cu / Mg égal à 2,2, la phase d’équilibre est Al2CuMg (S) et a observé la séquence
de précipitation suivante :
Solution solide sursaturée  Zones GPB  S ’’ + S ’  S’ + S  S
  D’un point de vue général, et cela est vrai en particulier pour les alliages de la série 2000, les
propriétés mécaniques d’un alliage dépendent fortement de sa microstructure.
          I 2. 3.  Propriétés mécaniques des alliages de la série 2000
  Pour les alliages de la série 2000 en particulier, même si les dispersoïdes et les particules
intermétalliques grossières influencent notablement la ténacité, ce sont surtout les interactions
entre précipités durcissants et dislocations qui contrôlent les caractéristiques mécaniques.
L’exemple du suivi de la dureté d’un alliage 2017 en fonction du temps de vieillissement ou
de la température de revenu est éloquent (Figure I-3).
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  Ainsi, les traitements appliqués à de tels alliages doivent être parfaitement maîtrisés pour
conduire à une optimisation des propriétés mécaniques. Dans ces cas là, on obtient des
caractéristiques mécaniques très intéressantes comme l’atteste le tableau I-4.
Tableau I-4 : Propriétés d’alliages de la série 2xxx à résistance mécanique élevée [6].
Nuance Etat Rm (Mpa) Rp0.2 (Mpa) A (%)















  Dans le cadre de cette thèse, nous avons travaillé sur des alliages modèles synthétisés par
« sputtering ». Il est intéressant de noter que la littérature montre aussi que la microstructure
des alliages déposés par « sputtering » joue un rôle majeur sur le comportement mécanique
[7-9].
II.  LA CORROSION DES ALLIAGES ALUMINIUM CUIVRE 
     II 1.  Généralités
  La résistance à la corrosion d’un matériau n’est pas une propriété intrinsèque. Elle dépend du
matériau lui même mais aussi de l’environnement dans lequel il est exposé et de son état de
surface en général. La corrosion peut se produire sur toute la surface du matériau de manière
uniforme. On parle alors de corrosion généralisée. L’attaque peut être très fortement ralentie
lorsque des films d’oxyde protecteurs se développent à la surface du matériau, état que l’on
qualifie de passivité. Mais les matériaux à l’état passif peuvent alors être sujets à des attaques
de corrosion localisée. Cette corrosion localisée n’affecte en général qu’une très faible part de
la surface du matériau, le reste demeurant à l’état passif, c’est à dire pratiquement pas attaqué
[10]. Cette attaque peut prendre différentes formes (corrosion par piqûres, corrosion
intergranulaire, corrosion caverneuse, corrosion sous contraintes,…) [11] selon les
mécanismes qui sont à son origine, mais est toujours liée à des hétérogénéités (Tableau I-5) :
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- Des hétérogénéités du milieu environnant, lorsque des variations locales de la
composition du milieu conduisent à des effets de couplage galvanique.
- Des hétérogénéités du matériau qui interviennent notamment dans le cas de corrosion
galvanique lorsque deux matériaux aux caractéristiques différentes sont liés. La
corrosion intergranulaire se manifeste par une attaque préférentielle des joints de
grains du métal et est généralement liée à une modification locale de la composition.
La corrosion par piqûres correspond à la rupture du film passif.
- Des hétérogénéités de l’interface intervenant dans le cas de corrosion par crevasses,
filiforme, corrosion-érosion, cavitation-corrosion, corrosion-frottement.
Tableau I-5 : Hétérogénéités conduisant à la corrosion localisée.
Hétérogénéités dans le métal ou à sa surface Site anodique du matériau
Différences de structure métallique
Joints de grain, phases réactives
(solutions solides, composés
intermétalliques,…)
Différences dans l’état métallique liées aux
traitements thermiques ou mécaniques
Etat écroui / état recuit
Etat contraint / état non contraint
Discontinuités dans les films ou couches d’oxyde
ou dans des revêtements cathodiques / métal
Zones exposées du métal au niveau des
défauts de films passifs et revêtements
cathodiques poreux
Crevasses, dépôts ou configurations géométriques
induisant des différences de concentrations en
espèce réductible
En général, sites au contact du milieu le
moins riche en espèce réductible
Métaux différents en contact (corrosion
bimétallique)
Métal le plus actif potentiel le moins
noble) dans le milieu considéré
Hétérogénéités de l’environnement Site anodique du matériau
Différences dans l’aération ou dans la
concentration des espèces réductibles
Surface du métal au contact du milieu
le moins riche
Différences de température
Métal au contact du milieu le plus
chaud
Différences de vitesse du fluide
Métal au contact du milieu s’écoulant
le plus vite
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Différences de pH ou de concentration saline
Métal au contact du milieu le plus
acide ou le plus concentré en sel
  Les paragraphes suivants développent les différentes formes d’attaques de corrosion que
peuvent subir l’aluminium et plus particulièrement les alliages de la série 2000.
     II 2.  Comportement en corrosion de l’aluminium pur
  La résistance à la corrosion de ce matériau dans l’eau pure peut être caractérisée en première
approximation par le diagramme de Pourbaix ou diagramme potentiel-pH à 25 °C. Il apparaît
sur la figure I-4 que les domaines de stabilité de l’eau et de l’aluminium sont totalement
disjoints, le domaine de stabilité de l’eau se situant à plus de 1,5 V au dessus de celui de
l’aluminium. Ainsi, l’aluminium est un matériau très peu noble.
Figure I-4 : Diagramme de Pourbaix de l’aluminium dans l’eau pure à 25 °C.
  Il apparaît sur ce diagramme que l’aluminium pur se dissout différemment selon le pH de
l’électrolyte. Les réactions anodiques conduisent ainsi à la dissolution de l’aluminium soit en
ions Al3+ en milieu acide, soit en ions AlO2- en milieu basique. Les réactions cathodiques
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OH- en milieu basique et l’oxygène dans tous les milieux. Dans les deux cas, les réactions
s’accompagnent d’une décomposition de l’eau avec dégagement d’hydrogène.
  Dans le domaine des pH avoisinant la neutralité, un caractère passif plus ou moins prononcé
du métal peut lui être conféré par la formation d’un film d’oxyde à sa surface. Plusieurs types
de films d’oxyde plus ou moins hydratés peuvent se former. L’aluminium pur exposé à l’air
libre se recouvre d’un film passif d’alumine Al2O3 amorphe d’une épaisseur d’environ 10 nm.
En milieux aqueux, c’est l’hydroxyde d’aluminium Al(OH)3 qui apparaît. Ce film est très peu
stable et ne confère à l’aluminium aucune protection vis-à-vis de la corrosion. Néanmoins, par
vieillissement, ce composé se transforme successivement en böehmite Al2O3,H2O, puis en
bayérite Al2O3,3H2O et enfin en hydrargillite également trihydratée. Ainsi, grâce à ce
phénomène de vieillissement, les films de passivité développés sont de plus en plus stables et
de moins en moins solubles dans des solutions acides ou basiques. De ce fait, le domaine de
passivité de l’aluminium pur s’étend avec le vieillissement et la figure I-4 caractérise le cas le
plus favorable vis-à-vis de la corrosion, c’est-à-dire une passivation du matériau par un film
d’hydrargillite dans un domaine de pH allant de 4 à 8,6.
  Si le film passif protège bien l’aluminium pur contre la corrosion généralisée ou uniforme,
par contre tout « défaut » de ce film peut entraîner une attaque localisée, comme la corrosion
par piqûres, qui peut être plus ou moins importante, voire perforante selon les conditions [12].
Ainsi, dans le but d’améliorer la résistance à la corrosion de ce matériau, comme pour les
caractéristiques mécaniques, des éléments d’alliages y sont associés. Selon le domaine
d’application et dans la même optique d’un compromis comportement mécanique / résistance
à la corrosion, différents alliages sont adoptés. Par exemple, le molybdène et le chrome
améliorent la résistance à la piqûration.
     II 3.  Comportement en corrosion des alliages d’aluminium de la série 2000
  De nombreuses études montrent que les alliages de la série 2000 présentent plusieurs sortes
de corrosion localisée, telles que corrosion par piqûres, corrosion intergranulaire, corrosion
feuilletante et corrosion sous contrainte.
  La corrosion intergranulaire se produit aux joints de grains d’un matériau. Un joint de grains
présente des caractéristiques différentes de celles rencontrées au niveau du grain lui-même.
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De plus, des phénomènes de ségrégation et de précipitation peuvent se produire du fait de la
différence énergétique entre joint et grains. La corrosion intergranulaire peut se manifester
soit hors phénomènes de précipitation, soit lors de la précipitation d’une seconde phase.
Lorsque les phénomènes de précipitation n’interviennent pas, la corrosion intergranulaire est
alors uniquement liée à la composition et à la structure atomique du joint de grains,
différentes de celles de la matrice. Un alliage peut présenter une certaine uniformité, ne
comporter aucune précipitation de seconde phase au niveau des joints de grains et présenter
néanmoins une corrosion intergranulaire conduisant à la décohésion des grains. Il est évident
toutefois que la précipitation d’une seconde phase intergranulaire est un facteur fragilisant.
Ainsi, dans les alliages de la série 2000, les problèmes de corrosion intergranulaire sont
directement liés à la précipitation de particules intergranulaires riches en cuivre, souvent de
type Al2Cu, et dont la formation entraîne l’appauvrissement en cuivre de la zone adjacente au
joint de grains considéré. Ces précipités riches en cuivre constituent des cathodes locales qui
stimulent la dissolution de la zone appauvrie.
  La corrosion feuilletante ou exfoliante d’un métal exposé à un environnement agressif est un
type de corrosion qui provoque la délamination de l’alliage parallèlement à sa surface. Il est
établi que l’attaque feuilletante de ce type d’alliage est étroitement reliée à leur susceptibilité
à la corrosion intergranulaire. Comme la corrosion intergranulaire, la corrosion feuilletante est
de nature électrochimique et se traduit par la dissolution préférentielle des joints de grains.
Les produits de corrosion volumineux qui se forment dans certains types de solutions jouent
alors le rôle de coin et provoquent la séparation de plans de grains allongés, tels ceux qui
existent dans les alliages laminés.
  La corrosion sous contrainte résulte de l’action simultanée d’un environnement chimique
agressif et de sollicitations mécaniques constantes ou lentement variables. Les alliages de la
série 2000 y sont généralement très sensibles, surtout lorsqu’ils sont dans un état
naturellement vieillis. Les chemins de propagation des fissures se situent au niveau des joints
de grains, ce qui conduit à une corrosion de type intergranulaire. Comme dans le cas de cette
dernière, la résistance à la corrosion sous contrainte d’un matériau est régie par les gradients
de concentration de l’élément cuivre dans la solution solide au niveau des joints de grains.
Ainsi, il est évident que le rôle des précipités intergranulaires est majeur dans les phénomènes
entrant en jeu dans ce type de corrosion.
  La corrosion par piqûres est une forme de corrosion localisée définie par la dissolution du
matériau en certains sites discrets de la surface de manière très rapide, alors que l’essentiel de
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la surface n’est sensiblement pas attaquée. Les piqûres générées se présentent sous forme de
cavités de dimensions faibles mais de profondeur importante. Ce type de corrosion concerne
la plupart du temps les matériaux passivables.
  Même si ce n’est pas toujours le cas, les particules intermétalliques présentes dans les
alliages d’aluminium sont souvent à l’origine de la germination et de la propagation de
piqûres. Ainsi, Leclère et Newman ont montré que certaines particules, qui ont un
comportement cathodique vis-à-vis de la matrice, vont en solution aérée promouvoir par
exemple la réaction de réduction de l’oxygène conduisant aussi à une augmentation locale du
pH [13]. Cette alcalinité de la solution entraîne une déstabilisation du film de passivité
recouvrant la matrice adjacente à ces particules intermétalliques, ce qui se traduit au final par
la formation de cavités [14-15] qui, dans un second temps, et sans que cela soit bien compris,
conduisent à un mécanisme de piqûres acide. Ces deux étapes du processus de piqûration sont
clairement décrites dans les travaux de Park et al [16] ; en revanche, d’autres auteurs ne
tiennent compte que de l’attaque alcaline pour expliquer la formation de piqûres [13] tandis
que d’autres n’abordent le problème que sous l’angle du couplage galvanique
particule/matrice [17].
  La corrosion par piqûres d’un matériau dans un électrolyte ne peut se manifester que dans
des conditions bien définies. Le milieu doit contenir suffisamment d’espèces agressives afin
de générer une rupture locale du film de passivité et les piqûres ne se développent que pour un
potentiel supérieur à celui nécessaire à l’amorçage de celles-ci, noté Egp.
Le potentiel de germination des piqûres peut être défini en traçant la courbe potentiocinétique
du matériau dans le sens des potentiels croissants. Ce potentiel correspond, sur le tracé, à une
brusque augmentation du courant. Néanmoins, divers paramètres peuvent influencer la
détermination de ce potentiel caractéristique, comme par exemple la vitesse de balayage en
potentiel.
  Après l’amorçage de la piqûre, celle-ci peut croître si localement les conditions sont telles
que la repassivation est inhibée. L’interaction entre le métal et la solution contrôle le
phénomène de propagation de la piqûre. La dissolution du matériau au niveau de la piqûre
conduit à un excès local d’ions chargés positivement provoquant ainsi la migration des anions
agressifs venant du milieu extérieur (Cl- par exemple).
  De ce fait, l’exposition du film passif à des anions agressifs, tels que chlorures ou bromures,
se traduit par une pénétration de ces ions dans le matériau [18-22]. La première étape dans
l’amorçage d’une piqûre stable ou instable est le phénomène d’adsorption de l’ion agressif à
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la surface passivée de l’aluminium. Cette adsorption a été observée par diverses méthodes
[23-29]. Dans une seconde étape, on suppose qu’il y a migration des ions agressifs car ces
ions doivent se trouver dans le film pour jouer un rôle à l’interface. Ce qui reste à expliquer
est le rôle joué par ces ions dans le processus de rupture locale du film.
  Ce qu’il faut noter, c’est que ces travaux ont montré qu’il existait un potentiel critique de
pénétration des ions Cl- qui est inférieur au potentiel de piqûration. Mc Cafferty [30] a, quant
à lui, construit un modèle pour expliquer la germination des piqûres. Ce modèle prend
effectivement en compte la phase d’adsorption de l’espèce agressive, en l’occurrence les ions
chlorures, à la surface de l’oxyde et la phase de migration de ces ions à travers le film d’oxyde
grâce à un processus de transport de lacunes. Ces deux étapes sont suivies, d’après lui, par une
phase de dissolution localisée de l’aluminium, à l’interface métal / oxyde, qui se produit grâce
à différents transferts électroniques. Ce modèle de Mc Cafferty [30] préconise une
augmentation en ions chlorures dans l’oxyde suivie d’une diminution juste avant la
piqûration. Le rôle majeur de ces ions agressifs a aussi été étudié [31] en fonction de leur
concentration et de la température du milieu. En effet, la température est un des facteurs les
plus importants dans la corrosion localisée. Il est bien connu que la résistance à la corrosion
localisée diminue avec l’augmentation de la température [32-33]. Ainsi, certains travaux [34-
39] se sont attachés à définir l’influence de la température sur la stabilité des piqûres.
  De nombreux travaux ont donc montré l’importance de prendre en compte les
caractéristiques des films de passivité pour comprendre les processus de corrosion par
piqûres. Or, il est évident que les films de passivité qui se forment sur des alliages aussi
hétérogènes que les alliages d’aluminium de la série 2000 vont présenter des hétérogénéités
locales. Par exemple, il apparaît nécessaire d’étudier le comportement des intermétalliques
présents dans ces alliages et d’étudier notamment les films d’oxyde qui se forment au niveau
de ces phases, de façon à comprendre le rôle de ces particules intermétalliques comme sites
préférentiels de la germination des piqûres. C’est un point essentiel que nous avions déjà
évoqué au début de ce paragraphe et que nous allons détailler dans le paragraphe qui suit.
     II 4.  Etude du comportement des intermétalliques
  Afin de mieux comprendre la corrélation existant entre la microstructure et les phénomènes
de corrosion localisée pour les alliages de la série 2000, il est important d’étudier les
phénomènes de couplage galvanique qui existent entre les différentes phases présentes au sein
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de ces matériaux. Ces phénomènes de couplage entre les particules intermétalliques et la
matrice adjacente aux particules peuvent effectivement être à l’origine de l’apparition de
corrosion localisée, telle la corrosion par piqûre. En effet, même s’il est vrai que la
germination des piqûres peut provenir de l’attaque et de la destruction locale du film passif
indépendamment de la présence éventuelle d’inclusions ou de particules, elle peut aussi
résulter de la dissolution complète de particules instables mettant ainsi le métal à nu ou être la
conséquence d’interactions entre la matrice, certaines particules et la zone adjacente à ces
particules appauvrie en éléments d’alliages.
  Dans le cas particulier de l’alliage 2024, différentes particules ont été observées [3] :
- des particules intermétalliques grossières contenant pour certaines Al, Cu, Fe, Mn et
pour d’autres Al, Cu, Mg qui occupent environ 3,8 % de la surface ;
- des dispersoïdes présents aux joints de grains et dans la matrice, riches en Al, Cu et
Mn (Al20Cu2Mn3) (la taille de ces dispersoïdes varie de 100 à 800 nm) ;
- des précipités durcissants du type Al2CuMg sous forme d’aiguilles dont la taille varie
de 50 à 100 nm.
  En ce qui concerne les précipités durcissants des alliages de la série 2000, Brown [40] a
démontré que l’addition de seulement 5 % atomique de cuivre dans la solution solide
provoque une augmentation du potentiel libre de l’alliage d’environ 200 mV. Ainsi, la
précipitation de ces particules durcissantes riches en cuivre (-Al2Cu) semble conduire à des
phénomènes de couplages galvaniques très importants. Lorsque la précipitation des composés
intermétalliques se produit préférentiellement dans les joints de grains, elle s’accompagne de
la formation d’une zone adjacente aux joints de grains appauvrie en éléments d’alliage et la
plupart du temps totalement dépourvue de précipités durcissants. Par exemple, la formation
aux joints de grains du composé -Al2Cu, au comportement cathodique vis-à-vis de la matrice
adjacente, entraîne la dissolution de cette zone appauvrie en cuivre. Ces phénomènes
conduisent à une corrosion de type intergranulaire.
  Ceci dit, en terme de sensibilité à la corrosion par piqûres, le rôle des particules
intermétalliques grossières est sans nul doute majeur. C. Blanc et coll. [41] ont effectivement
montré que, lorsque l’alliage 2024-T3 était polarisé à hauts potentiels en milieu sulfate et que
l’on ajoutait, après cette phase de prépolarisation, des ions chlorures, les piqûres se formaient
dans la matrice. En revanche, à bas potentiels, ces travaux ont montré que les particules Al-
Cu-Mg constituaient des sites préférentiels pour la germination des piqûres : lors de la pré-
polarisation en milieu sulfate, ces particules se dissolvent ce qui conduit à un enrichissement
en cuivre, et lorsque les ions chlorures sont ajoutés, ce sont ces sites riches en cuivre qui sont
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préférentiellement attaqués. Récemment, Suter et al. [42] ont étudié la corrosion par piqûres
de ce même alliage à l'échelle micrométrique en utilisant une microcellule électrochimique
(capillaire de diamètre 50 µm). Cela leur a permis d’observer des zones de l’alliage ne
contenant que des particules de type Al-Cu-Fe-Mn, des zones ne contenant que des particules
de type Al-Cu-Mg et des zones mixtes (2 particules Al-Cu-Mg et 2 particules Al-Cu-Fe-Mn).
Leurs travaux ont permis de montrer que les potentiels de piqûre des zones ne contenant que
AlCuMg (-300 mV/ECS) et des zones mixtes (Al-Cu-Mg + Al-Cu-Fe-Mn) (-350 mV/ECS)
sont relativement proches  ce qui laisse penser que ces particules n’interagissent pas entre
elles. En revanche, le potentiel de piqûre des zones ne contenant que Al-Cu-Fe-Mn est
nettement plus élevé d’environ 200 à 300 mV. Les particules Al-Cu-Mg apparaissent donc
être les sites les moins résistants à la corrosion ; les piqûres se forment dans la matrice
adjacente à ces particules avant que celles-ci ne soient complètement dissoutes. D’autres
études électrochimiques [43] utilisant des micro-électrodes ont été réalisées sur l’alliage 2024-
T3 et ont permis de classer les particules intermétalliques en 2 groupes :
        - les particules Al-Cu-Mg moins nobles que la matrice qui se comportent comme des
sites anodiques [44-47],
        - les particules Al-Cu-Fe-Mn plus nobles que la matrice qui se comportent comme des
sites cathodiques,
corroborant ainsi les résultats précédents. Il n’en reste pas moins que les particules du type
Al-Cu-Fe-Mn peuvent, dans certaines conditions, se dissoudre : c’est le manganèse et le fer
qui se dissolvent préférentiellement à la lisière de l’inclusion [48]. On observe alors la
formation de micro-crevasses à l’interface matrice / inclusion et ce phénomène est d’autant
plus marqué que le potentiel est élevé.
  Toutefois, même si l'influence des particules intermétalliques est fortement pressentie
comme jouant un rôle primordial, les mécanismes de dissolution de ces phases, de redépot du
cuivre et d'amorçage de la corrosion localisée ne sont pas élucidés. Plus précisément,
l'enrichissement en cuivre observé au niveau des particules Al-Cu-Mg, que nous avons
évoqué précédemment, peut s'expliquer de deux façons différentes : une dissolution sélective
de l'aluminium et du magnésium (1ère hypothèse) tandis que le cuivre contenu dans la
particule reste en place [42,47,49] ou bien une dissolution homogène de la particule suivie
d'un redépot du cuivre (2ème hypothèse). Dimitrov et al. [50] ont ainsi travaillé sur un alliage
modèle Al-Cu pour montrer que lorsque l'alliage 2024 était immergé en milieu chlorure il y
avait effectivement redistribution du cuivre après dissolution des particules intermétalliques
Al-Cu-Mg mais les explications données ne sont pas très précises. Buchheit et al. [51] ont
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publié les résultats d'expériences sur des électrodes disque-anneau démontrant que, suite à la
dissolution des intermétalliques Al-Cu-Mg, il y a sur l'alliage 2024 formation de dépôt de
cuivre métallique. La dissolution sélective des particules Al-Cu-Mg entraîne la formation
d'une couche de surface très riche en cuivre et très poreuse et la génération de particules de
cuivre qui se détachent de la surface du métal puis se dissolvent ce qui est à l'origine de la
redistribution du cuivre autour des particules intermétalliques [49]. Schmutz et Frankel [47]
ont quant à eux écrit qu'une dissolution simultanée des ions Al3+ et Cu2+ suivie par la
réduction du cuivre était improbable au potentiel de corrosion. Récemment, Suter et al. [42]
ont expliqué la présence de cuivre autour des particules par une dissolution préférentielle de
l'aluminium et du magnésium contenus dans cette phase. Les résultats obtenus par C. Blanc et
al. [52] (observation de dépôts de cuivre très homogènes sur et autour des particules
intermétalliques) sont plutôt en faveur de la 2ème hypothèse.
  Ces dernières observations montrent bien l’ampleur du travail qui reste à faire pour
comprendre le comportement des intermétalliques présents dans les alliages de la série 2000,
ce d’autant plus qu’il est difficile de quantifier les phénomènes de dissolution rencontrés lors
des couplages entre la matrice et ces intermétalliques vu la taille restreinte de ces particules.
Pour cela, comme nous avons pu le voir précédemment à travers certains exemples, des
méthodes locales peuvent être utilisées telles que le SRET (Scanning Reference Electrode
Technique) ou le SVET (Scanning Vibrating Electrode Technique). Ces méthodes sont
toutefois plutôt coûteuses et difficiles d’utilisation. Une autre approche consiste à étudier le
comportement électrochimique d’alliages modèles représentatifs des différentes phases
métalliques présentes dans les alliages de la série 2000 en continuant à utiliser des techniques
électrochimiques globales, beaucoup moins coûteuses et beaucoup plus faciles à utiliser. De
ces différentes études, il ressort aussi que l’élément d’alliage qui influence le plus le
comportement électrochimique des alliages 2000 est le cuivre. De ce fait, dans le cadre de
cette thèse, nous chercherons à comprendre le comportement en corrosion des particules
intermétalliques riches en cuivre, mais nous simplifierons le problème en travaillant sur ces
alliages binaires aluminium/cuivre.
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     II 5.  Influence de l’élément cuivre sur la nature et les propriétés des couches
              d’anodisation
          II 5. 1.  Phénomène d’enrichissement en élément cuivre
  Dans la majorité des cas, l’objectif de l’anodisation est de développer des couches d’oxydes
suffisamment épaisses afin de modifier le comportement à la corrosion d’un matériau.
  Certains auteurs ont déjà étudié l’anodisation d’alliages binaires Al-Cu. Après l’anodisation
de tels alliages, on observe un enrichissement en cuivre dans une couche d’épaisseur 1 à 2 nm
située en dessous du film d’oxyde [53]. Des chercheurs de l’UMIST ont émis des propositions
pour expliquer ce phénomène d’enrichissement en élément cuivre et étudier ses conséquences
sur les propriétés du film d’oxyde. Ils ont ainsi montré que l’enrichissement en cuivre observé
est lié au fait que l’enthalpie libre nécessaire à la formation de l’oxyde de cuivre est
supérieure à celle nécessaire pour former l’oxyde d’aluminium. Le cuivre doit donc atteindre
une concentration seuil avant de pouvoir être incorporé dans la couche d’oxyde. Ainsi, le
cuivre va s’accumuler à l’interface métal / oxyde et, dans cette couche enrichie, il se présente
la plupart du temps sous forme de « clusters ». Ce sont ces particules, formées dans la couche
enrichie, qui s’oxydent à l’interface de cette couche enrichie et du film de passivité. Suite à ce
phénomène, ces amas de cuivre sont immédiatement remplacés par de nouveaux provenant de
l’alliage [53]. La figure I-5 permet d’observer cet enrichissement en cuivre généré lors de
l’anodisation.
Figure I-5 : Alliage binaire Al- 1 % at Cu anodisé sous 5 mA/cm² jusqu’à 92 V dans une
solution de pentaborate d’ammonium 0,01 M à 25°C [54].
Substrat Al pur
100 nm
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  Afin d’apporter des compléments sur le phénomène d’enrichissement en cuivre observé, une
étude a plus particulièrement été menée sur un alliage binaire Al- 0,4 % at Cu synthétisé en
couche mince par PVD. La figure I-6 représente le spectre RBS (Rutherford BackScattering
Spectroscopy) caractéristique de cet alliage anodisé en milieu pentaborate d’ammonium [55].
Figure I-6 : (a) Spectre RBS d’un alliage binaire Al- 0,4 at % anodisé sous 5 mA/cm² jusqu’à
180 V dans un milieu pentaborate d’ammonium 0,1M à 25°C et (b) agrandissement du signal
de cuivre associé [56].
  Le spectre global (a) permet de détecter la présence des éléments aluminium, cuivre et
oxygène. De plus, à partir du signal de l’élément aluminium oxydé, il est possible de
déterminer l’épaisseur de la couche d’oxyde développée. Par ailleurs, l’agrandissement (b)
réalisé au niveau du signal de cuivre permet d’observer aisément l’existence d’un
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couche enrichie en cuivre est difficilement quantifiable à partir des spectres RBS. C’est
pourquoi, une analyse MEIS (Medium Energy Ion Scattering) y est associée pour différents
temps d’anodisation donc pour différentes épaisseurs de couche d’oxyde (figure I-7).
Figure I-7 : Analyse MEIS d’un alliage Al- 0,4 % at Cu anodisé sous 5 mA/cm² jusqu’à 180 V
dans un milieu pentaborate d’ammonium 0,1M à 25°C [55].
  De manière générale, la couche enrichie en cuivre est caractérisée par un nombre d’atomes
de cuivre par unité de surface. L’unité la plus couramment utilisée est définie en nombre
d’atomes de cuivre x 1015/cm². Pour calculer la concentration en cuivre à l’interface, il est
nécessaire dans un premier temps de déterminer l’épaisseur de la couche d’alliage qui a été
oxydée à partir de la loi de Faraday. Pour cela, on considère la formation d’alumine à partir de
l’aluminium de l’alliage.
Ep = M x i x t / (F x n x A x d)
Ep est l’épaisseur d’alliage qui a été consommé par l’anodisation (cm), M la masse molaire de
l’aluminium (g/Mol), i le courant utilisé pour l’anodisation (A), t le temps nécessaire pour
atteindre 150 V (potentiel de fin d’anodisation) (s), F le nombre de Faraday, n le nombre de
charges mises en jeu, A la surface des échantillons anodisés (cm²) et d la masse volumique de
l’aluminium (g/cm3).
Connaissant l’épaisseur d’alliage consommé, on peut ainsi déterminer le nombre d’atomes de
cuivre présents dans la couche enrichie.
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n* est la densité d’atomes de cuivre dans la couche enrichie (atomes de Cu/cm²), Vm le
volume molaire de l’aluminium (cm3/mol), N le nombre d’Avogadro (6,023 x 1023) et C la
composition chimique en cuivre de l’alliage (% at Cu). Tant que l’alliage est dans une phase
d’enrichissement, c’est à dire tant que, lors de l’anodisation, le cuivre de la couche enrichie ne
s’est pas encore oxydé, le calcul conduit à l’enrichissement réel.
  Ainsi, pour l’alliage Al- 0,4 % at Cu, il est possible de comparer l’enrichissement en cuivre
calculé par la méthode énoncée ci-dessus et l’enrichissement mesuré par RBS. La figure I-8
représente cette comparaison pour différentes épaisseurs de la couche d’oxyde.
Figure I-8 : Comparaison entre l’enrichissement mesuré (a) et calculé  (b) pour un alliage
Al- 0,4 % at Cu anodisé dans du pentaborate d’ammonium 0,1 M à 25°C pour différentes
épaisseurs de la couche d’oxyde [55].
  Cette représentation est caractéristique d’une cinétique de formation de « clusters » de
cuivre, c’est à dire d’enrichissement en cuivre, très importante, de l’ordre de 1,3 x 1015 atomes
Cu / cm² / nm d’oxyde formé [55]. On observe une très bonne corrélation entre les valeurs
calculées et les valeurs mesurées expérimentalement. Pour cet alliage, les chercheurs de
l’UMIST ont observé que le cuivre s’oxydait à partir du moment où une teneur « critique » en
cuivre était atteinte dans cette couche enrichie : en effet, le cuivre commence à s’oxyder
quand sa concentration dans la couche enrichie est comprise entre 5 et 6 x 1015 atomes Cu /
cm², valeur qui peut notamment être relevée sur la figure I-9 qui concerne l’électropolissage
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Figure I-9 : Enrichissement de cuivre (en nombre d’atomes / cm² et en % at) en fonction de la
teneur en cuivre de l’alliage après électropolissage de 15 min dans un mélange acide
perchlorique / éthanol (20/80 Vol.) sous 20 V à 25°C [56].
   Sur cette figure, il apparaît que pour les alliages dont la teneur en élément cuivre est faible,
dans les mêmes conditions d’électropolissage, l’enrichissement en cuivre varie
considérablement. Ainsi, quand on passe d’un alliage contenant 0,0036 % at Cu à un autre
contenant 0,6 % at Cu, le nombre d’atomes / cm² de la couche enrichie est environ dix sept
fois plus important. En terme de composition chimique, cela se traduit respectivement par un
enrichissement en cuivre qui passe de 3 à environ 50 % at Cu. En revanche, pour des teneurs
en cuivre de l’alliage qui sont supérieures à 1 % at, l’évolution observée est nettement
moindre, la composition de la couche enrichie n’évoluant plus pour des alliages plus riches en
cuivre. On observe en fait une stabilisation de l’enrichissement pour les teneurs élevées en
cuivre de l’alliage. Cela s’explique par l’oxydation du cuivre de la couche enrichie. C’est
donc cette valeur seuil qui semble correspondre à la teneur en cuivre critique nécessaire pour
que le cuivre s’oxyde.
  Vu l’étude précédente, il apparaît important de définir une grandeur caractéristique de
l’enrichissement en cuivre. En effet, les auteurs décrivant les caractéristiques d’un
enrichissement quel qu’il soit, emploient plus communément le terme de « facteur
d’enrichissement ». Cette grandeur permet de rapporter l’enrichissement en nombre d’atomes
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Figure I-10 : Facteur d’enrichissement en cuivre en fonction de la teneur en cuivre de
l’alliage. Observation après électropolissage de 15 min dans un mélange acide perchlorique /
éthanol (20/80 Vol.) sous 20 V à 25°C [56].
  Le facteur d’enrichissement est défini comme le rapport du nombre d’atomes de cuivre dans
la couche d’alliage enrichie, mesuré en atomes de cuivre x 1015 / cm², par la composition de
l’alliage, exprimée en % at Cu.
  Enfin, sous certaines conditions d’anodisation, ce phénomène d’enrichissement en cuivre
s’accompagne d’une génération d’oxygène. L’oxygène est présent au sein du film d’oxyde
sous forme de bulles de tailles variables se situant juste au-dessus de l’enrichissement en
cuivre.
          II 5. 2.  Phénomène de génération d’oxygène
  Les films de passivité développés sur de l’aluminium pur dans des milieux borate, phosphate
ou tartrate (proches de la neutralité) sont amorphes, compacts et tout à fait uniformes en
composition et en épaisseur [57]. Malgré tout, inévitablement, il existe des zones défectueuses
dans ces films conduisant à des phénomènes de corrosion localisée. Le nombre de ces défauts
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abrasées respectivement [58-59]. En revanche, ces défauts sont plus nombreux sur les alliages
contenant du chrome, du cuivre ou de l’or. En effet, ces éléments favorisent l’évolution de
l’oxygène durant la croissance du film et la prolifération de bulles d’oxygène dans le film
d’oxyde [60-61]. En fait, si l’on considère le cas particulier des alliages aluminium / cuivre, il
apparaît que le phénomène d’enrichissement en élément cuivre est difficilement dissociable
de la génération de bulles d’oxygène dans le film d’oxyde. En effet, quand une teneur critique
en cuivre est atteinte dans la zone enrichie, le cuivre s’oxyde. Il apparaît alors des bulles
d’oxygène au sein du film d’oxyde qui sont impliquées dans la destruction du film d’oxyde
développé sur les alliages binaires Al-Cu [62].
  Le développement des bulles d’oxygène durant la croissance du film d’oxyde a été
largement étudié durant ces dernières années. Plus particulièrement, les chercheurs de
l’UMIST se sont intéressés à un binaire Al-Cu contenant 1 % at Cu. Cet alliage a été anodisé
sous 5 mA/cm² dans une solution de pentaborate d’ammonium. Lors de l’anodisation, on
observe que la variation du potentiel avec le temps d’anodisation est linéaire. Des
observations au MET des films d’oxyde formés à des potentiels de 20, 40, 70, 85 et 100 V
révèlent une forte augmentation de la concentration de bulles d’oxygène. Les tailles moyennes
des bulles associées aux différents potentiels sont respectivement de 10, 25, 45, 60 et 75 nm.
La présence de ces bulles conduirait à une non-uniformité du transfert ionique à l’intérieur du
film [63].
  D’autres études concernant ce même alliage, ont révélé, par analyse RBS [64-65], que le
film d’oxyde développé à sa surface contenait environ 14 % de plus d’oxygène que le film
développé dans les mêmes conditions sur de l’aluminium pur, ce qui met bien en évidence le
rôle du cuivre dans la génération des bulles d’oxygène. L’excès en oxygène est attribué à la
production de cet élément près de l’interface alliage / film de passivité. La plupart de
l’oxygène apparaît au MET sous forme de bulles de dimensions variant de 5 à 250 nm de
diamètre.
  En raison de la petite taille des bulles, la pression interne du gaz est très élevée. En ce qui
concerne les bulles sphériques, la pression du gaz P est donnée par :
P = 2  / r
 : énergie de surface de l’alumine
r : rayon de la bulle sphérique
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  Expérimentalement, la valeur de  pour l’alumine n’est pas définie. En revanche, une valeur
d’environ 2 J.m-2 est avancée pour les oxydes en général [67]. Ainsi, pour des bulles de 1, 10
et 50 nm de diamètre la pression interne du gaz est respectivement de 8000, 800 et 160 Mpa
[66-68]. Les pressions rencontrées dans ces bulles d’oxygènes sont donc extrêmement élevées
et l’explosion de ces bulles entraînent la destruction du film de passivité [66].
  D’ailleurs, lors de l’anodisation de cet alliage contenant 1 % at Cu, il a été observé que la
pente de la courbe potentiel / temps augmente en même temps que le nombre et la taille des
bulles d’oxygène dans le film de passivité. L’augmentation de la pente peut s’expliquer par la
résistivité croissante du film formé. Cependant, pour des alliages dont la teneur en cuivre est
supérieure, une diminution brutale de la pente est observée à un potentiel donné. Ce
phénomène est attribué à l’endommagement du film par explosion des bulles d’oxygène sous
haute pression [69-70].
III.  CONCLUSION
  Au travers de cette revue bibliographique, il apparaît que la microstructure des alliages de la
série 2000 influence notablement leur comportement mécanique et leur comportement à la
corrosion. En effet, les particules intermétalliques présentes dans ces alliages sont à l’origine
d’attaques de corrosion localisée dues à des couplages galvaniques entre la matrice, les
particules et la zone adjacente à ces particules. L’amorçage du phénomène de corrosion
localisée dépend fortement de la nature des films de passivité présents sur ces alliages, ces
films d’oxydes pouvant présenter des hétérogénéités à l’image de la microstructure de ces
matériaux. De ce fait, il apparaît nécessaire d’étudier très précisément les films d’oxyde
présents sur chacune des phases métalliques présentes dans les alliages de la série 2000 et de
relier ces résultats au comportement électrochimique de ces phases. La voie des alliages
modèles synthétisés en couche mince semble bien adaptée pour comprendre le comportement
électrochimique de ces différentes phases métalliques et caractériser les films d’oxyde
développés à leur surface.
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I.  SYNTHESE DES ALLIAGES MODELES
  Les différents alliages synthétisés ont été déposés par « sputtering » selon 2 procédés
légèrement différents notamment en ce qui concerne la nature et la préparation de surface des
substrats. En effet, certains dépôts ont été réalisés à l’UMIST Manchester et d’autres à
l’ONERA pour obtenir des gammes de composition chimique différentes.
     I 1.  Préparation de surface des substrats
  Les substrats sur lesquels le dépôt a été réalisé au sein des laboratoires de l’ONERA sont des
plots cylindriques en alliage d’aluminium 2017. Compte tenu de la microstructure particulière
de cet alliage, le polissage mécanique semblait le plus adapté pour la préparation de surface.
Ainsi, les plots ont été polis mécaniquement à l’aide de papier abrasif au SiC jusqu’au grade
4000, puis à la pâte diamantée de 3µm. Les surfaces obtenues avaient un aspect miroir. Un
dégraissage de chaque échantillon a ensuite été réalisé à l’acétone puis à l’éthanol avant le
stockage en dessiccateur. Ces substrats ne sont conservés que très peu de temps (moins de 12
heures) avant le dépôt afin de limiter l’oxydation de leur surface. Pour les essais
électrochimiques, les substrats avec dépôts sont vissés sur un support d’électrode isolé de la
solution par une gaine thermorétractable (figure II-1). La face latérale des substrats est elle
aussi isolée de la solution par un vernis. De ce fait, seule la surface supérieure du cylindre, sur
laquelle le dépôt est réalisé et dont l’aire est connue, entre en jeu dans les phénomènes
électrochimiques étudiés.
Figure II-1 : Représentation du substrat 2017, sur lequel l’alliage modèle a été déposé, et de
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  Les substrats utilisés pour les dépôts dans les laboratoires de l’UMIST sont constitués
d’aluminium pur (99,99%). Ce substrat permet d’utiliser une autre préparation de surface,
l’électropolissage. On comprend aisément que ce procédé est moins adapté à la préparation de
surface des substrats de 2017 compte tenu de la microstructure complexe de cet alliage.
  L’électropolissage ou polissage électrolytique est un traitement permettant d’obtenir des
surfaces de grandes qualités et très bien adaptées à la pulvérisation cathodique. L'enlèvement
de matière est réalisé dans notre cas en imposant un potentiel de 20 V. Cette opération est
réalisée dans un électrolyte composé d’acide perchlorique (à 70 %) à 20 % en volume dans de
l’éthanol. Les différents échantillons y sont immergés sur une longueur de 25 mm comme le
montre la figure II-2. La surface de la pièce à traiter, placée dans l’électrolyte, sert d'anode. La
cathode, qui dans notre cas est placée de manière à entourer l’échantillon est de l’aluminium
pur sous forme de tôle afin d’éviter toute contamination du substrat. Sa surface est très
supérieure à celle de l’anode augmentant considérablement l’effet du courant sur la petite
surface que représente le substrat. Comme le courant – le courant se distribue en fait selon un
gradient avec des valeurs élevées pour les pointes (zone à haute énergie thermodynamique =
effet de pointe) et avec des valeurs basses pour les cavités – passe de préférence par les
pointes, les bosses et autres irrégularités de la surface à traiter, il en résulte une dissolution
sélective du matériau. Ceci permet d'obtenir un aplanissement de la surface, tout en dissolvant
une quantité minime de matière.
Figure II-2 : Représentation du substrat en aluminium pur électropoli.
  Le temps d’électropolissage a été fixé à 8 minutes, ce qui correspond à une préparation de
surface optimale pour la synthèse du dépôt. Il est important de contrôler que la température de
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d’emballements thermiques. C’est pourquoi, la température est maintenue entre 5 et 8°C à
l’aide d’un bain de glace.
  Dans les tout premiers instants de l’électropolissage, l’intensité est très élevée puis chute
brutalement jusqu’à se stabiliser rapidement autour de 250 mA/cm² comme le montre la
figure II-3. Ce courant correspond à une cinétique d’électropolissage d’environ 5µm/min.
Figure II-3 : Evolution de la densité de courant lors de l’électropolissage des substrats
d’aluminium pur.
  La valeur très élevée de la densité de courant lors des tout premiers instants est induite par le
fait que le substrat d’aluminium pur est pourvu d’une rugosité très importante. Ainsi, lorsque
l’échantillon est soumis à une différence de potentiel, l’effet de pointe est très important,
induisant une densité de courant élevée. Puis, le courant se stabilise, ce qui correspond à un
enlèvement de matière plus uniforme sur toute la surface.
     I 2.  Synthèse des alliages aluminium cuivre
          I 2. 1.  Généralités et principe
  La synthèse des alliages modèles a été effectuée par pulvérisation d’une couche mince sur
les différents substrats. Pour cela, la technique de dépôt en phase vapeur PVD (Physical
Vapour Deposition) a été utilisée. Cette technique permet de déposer des alliages avec des
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compositions parfaitement contrôlées dans une large gamme de concentration. Ainsi, des
dépôts Al-Cu contenant de 0,1 % à 100 % at Cu ont pu être élaborés.
  La technique PVD est un procédé de dépôt sous ultra-vide, à froid, en plasma luminescent,
dans un gaz maintenu à pression réduite (Argon). Le matériau à déposer, appelé matériau
cible, est introduit dans une enceinte à vide sous forme d’une plaque de 5 mm d’épaisseur et
50 mm de diamètre. Cette cible est fixée sur une électrode refroidie, la cathode, que l’on porte
à une tension négative. Le matériau cible est alors bombardé par un flux de particules
énergétiques. Ces particules énergétiques sont des ions Ar+ du plasma, accélérés dans le
champ électrique de la cible. Sous le bombardement, des particules sont arrachées du matériau
cible. Les particules ainsi pulvérisées sont en général électriquement neutres et diffusées dans
toute l’enceinte de dépôt. Un certain nombre d’entre elles sont recueillies sur les substrats et
forment une couche mince.
  Le procédé contient un système d’étuvage afin d’éliminer toutes traces d’humidité. L’ultra
vide est généré par 3 pompes différentes. Le plasma œuvre pendant un temps donné appelé
« temps de pré-pulvérisation », durant lequel les substrats sont masqués de la cible.
L’optimisation de la pré-pulvérisation est nécessaire afin d’obtenir les dépôts les plus sains
possibles par élimination de toutes formes d’impuretés ou d’oxydation sur la cible. Le temps
de pré-pulvérisation indispensable à la première utilisation de la cible est d’environ 30
minutes, puis 15 minutes pour les utilisations ultérieures.
          I 2. 2.  Les procédés « Sputtering »
  Malgré des procédés de dépôt relativement différents entre l’ONERA et l’UMIST, il était
important, dans tous les cas, d’obtenir des dépôts comparables et une bonne reproductibilité
entre plusieurs campagnes de dépôts. Pour cela, hormis les différences présentées ci-dessous,
les autres conditions expérimentales étaient rigoureusement identiques entre les deux
laboratoires de synthèse.
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Figure II-4 : Procédé « Magnetron Sputtering » de l’UMIST (1) et procédé PVD de l’ONERA
(2) permettant la synthèse des alliages modèles.
  Une des caractéristiques différenciant les deux procédés est le nombre d’emplacement
cathodique. En effet, pour le bâti de l’ONERA, il n’y a qu’un seul emplacement cathodique,
ce qui conduit à utiliser des cibles mixtes pour pouvoir déposer des alliages. Ainsi, dans notre
cas, la cible est composée d’aluminium pur à 99,999 % avec des inclusions de cuivre pur à
99,99 % comme le montre la figure II-5.
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  Le rapport de surfaces des deux éléments définit alors la composition chimique des dépôts
selon la relation :
R Al/Cu = [ S Al / S Cu ] x [  Al /  Cu ]
S : surface occupée par chaque élément sur la cible
 : le taux de pulvérisation de chaque élément ( Cu  1,1 et  Al  0,35 dans notre cas)
R : la teneur relative de chaque élément ou rapport de composition atomique
  Cette relation nous a permis de corréler les caractéristiques de la cible et la composition
chimique des alliages synthétisés (figure II-6). On peut, par exemple, corréler le nombre
d’inclusions de cuivre de caractéristiques bien définies à inclure dans la cible aluminium et le
rapport de composition atomique des deux éléments formant l’alliage modèle (1), ou à
l’inverse la teneur en élément cuivre de l’alliage synthétisé et le nombre d’inclusion dans la
cible (2). La grandeur Ni  représente le nombre d’inclusions de cuivre à introduire dans la
cible d’aluminium. Ce cuivre est inséré dans l’aluminium à partir de fil de diamètre défini.
N i  = 625 / [ 1 + ( R Al / Cu / 0,32 ) ] (1)        ou             % Cu = 100 / [ ( 200 / N i ) + 0,68 ] (2)
Figure II-6 : Corrélation entre teneur en cuivre au sein de l’alliage synthétisé et nombre
d’inclusions de cuivre introduits dans la cible aluminium. Courbe théorique et tracé
expérimental selon analyses EDX des alliages.
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  Avec ce bâti, nous pouvons synthétiser de manière reproductible des dépôts avec des teneurs
en cuivre comprises entre 2 et 100 % at. Ce dispositif ne nous permet pas en revanche de
travailler avec des teneurs en cuivre inférieures.
  L’épaisseur des films déposés est contrôlée par le temps de synthèse. Ainsi, un dépôt réalisé
sur un substrat de verre donne lieu à une opacité au bout de cinq minutes. Sachant que cette
opacité intervient pour une épaisseur de film déposé d’environ 50 nm, on peut définir
approximativement le temps nécessaire pour une épaisseur donnée. Par la suite, la cinétique
de déposition a été déterminée plus précisément par observation des dépôts au MET.
Néanmoins, il faut prendre en compte le fait que le taux de pulvérisation de l’élément cuivre
est supérieur à celui de l’aluminium. Ainsi, quel que soit le procédé de déposition, plus on
augmente la teneur en élément cuivre désirée dans l’alliage et plus l’épaisseur du film sera
importante pour un temps donné. L’épaisseur des films déposés avoisine 500 nm.
  Le procédé de l’UMIST possède 4 emplacements cathodiques, ce qui permet d’utiliser une
cible d’aluminium et une cible de cuivre séparément. Le courant appliqué à chaque cible
conditionne la composition chimique du dépôt. Le potentiel appliqué à chaque cible génère un
plasma caractéristique. De plus, l’emplacement anodique ou porte substrat est un disque mis
en mouvement de rotation permettant aux différents substrats d’être exposés de manière
identique au plasma. En prenant en compte les taux de pulvérisation de chaque élément, une
relation a été établie entre le courant à appliquer à une cible et la composition chimique des
alliages synthétisés. Grâce à cette relation, il est actuellement possible de synthétiser des
alliages modèles Al-Cu dont la teneur atomique en cuivre varie de 0,1 à 100 %.
  Les deux procédés de synthèse sont réalisés à une température constante de 28°C. La
pression avant déposition est de l’ordre de 1 x 10-8 mBar et de 7 x 10-3 mBar durant le dépôt.
De plus, la pureté des cibles utilisées est identique. Cependant, comme nous l’avons fait
remarquer, seul le procédé de dépôt de l’UMIST permet de synthétiser des alliages dont la
teneur en cuivre est très faible. En effet, l’utilisation d’une cible mixte ne permet pas une
grande flexibilité quant à la composition chimique que l’on désire dans les dépôts.
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II.  CARACTERISATION DES ALLIAGES SYNTHETISES ET DE LEUR COUCHE
D’ANODISATION
     II 1.  Observation en microscopie optique (MO) et en microscopie électronique à
              transmission (MET) ou à balayage (MEB)
   Microscopie Optique MO :
  La microscopie optique, grâce à l’Olympus PMG3 et son logiciel d’acquisition et de
traitement d’image Aphelion 3.2, a été utilisée pour observer les surfaces des échantillons
après les essais électrochimiques. Cela permet effectivement d’obtenir des informations très
pertinentes sur les phénomènes de corrosion mis en jeu.
 Microscopie Electronique à Balayage MEB :
  La microscopie électronique à balayage a été effectuée grâce au MEB LEO-435-VP. Les
observations ont été réalisées dans des conditions standards. La surface des échantillons est
balayée par un faisceau focalisé d’électrons monocinétiques accélérés à une tension de 15
KV. La pression dans l’enceinte était d’environ 1 x 10-6 mbar.
  Cet appareillage a été utilisé pour une observation plus fine de certains phénomènes et
présente l’avantage de combiner observations et analyses chimiques grâce à l’analyseur EDX
couplé au microscope.
 Microscopie Electronique à Transmission MET :
  Enfin, la majeure partie de l’étude microstructurale des alliages et de leur couche
d’anodisation a été réalisée en MET. Pour cela, deux microscopes ont été utilisés. Le premier
est le JEOL-JEM-2010 situé dans les laboratoires de l’Université Paul Sabatier. La tension
d’accélération utilisée est de 200 KV, la pression de 1 x 10-7 mbar et la résolution de 2,3 nm.
Les grandissements peuvent y atteindre 1200000. Ce microscope est équipé d’un analyseur
EDX dont la taille de spot varie de 1,5 à 30 nm. Les échantillons observés sont des sections
transverses amincies mécaniquement, puis ioniquement (PIPS).
Argon
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  Le deuxième MET utilisé est le Tecnaï F30 G2 des laboratoires de l’UMIST. Ce microscope
permet d’obtenir des images en mode conventionnel, mais aussi en balayage (STEM). La
tension d’accélération est de 300 KV. De multiples analyseurs sont associés à ce microscope,
tels que EDX, EELS etc. Ces techniques d’analyses sont explicitées au chapitre II 3. En mode
STEM, l'observation ne se fait plus sur un écran comme en MET, mais par l'intermédiaire
d’un système d’acquisition qui reconstruit point par point l’image grâce à la mesure de
l'intensité soit transmise soit diffractée du faisceau qui balaie l'échantillon. On obtient une
image en champ clair (BF) et en champ sombre (DF). Pour ces observations, les échantillons
ont été préparés par ultramicrotomie, technique qui permet d’avoir des échantillons plus fins
ce qui offre des conditions plus favorables pour les analyses chimiques.
     II 2.  Caractérisation microstructurale par diffraction électronique
  De façon à pouvoir réaliser des analyses de microdiffraction électronique, les diverses
couches ont aussi été observées sur le Philips CM 20 du CEMES à 200 KV. Sur cet appareil,
le porte échantillon est équipé d’un système à double tilt permettant des inclinaisons de l’objet
de ± 45° et de ± 15° suivant l’axe perpendiculaire. Ce type de porte échantillon est
absolument nécessaire afin d’orienter le cristal par rapport au faisceau incident, ceci en allant
chercher des plans diffractants de faible indice afin d’indexer les diagrammes.
  La diffraction n’a pas été effectuée en sélection d’aire (SAD) car le diaphragme de sélection
d’aire ne permettait pas d’observer les cristaux individuellement. Les diagrammes ont donc
été obtenus en microdiffraction en faisceau légèrement convergent (taille de sonde  10 nm).
Les diagrammes sont ainsi formés de petites taches et non de points, mais les distances entre
les centres de ces taches ne sont pas affectées par ce mode de fonctionnement.
  Enfin, les diagrammes obtenus ont été indexés et il a été possible d’identifier les différentes
phases présentes dans les alliages déposés. Les proportions relatives des phases en présence
dans l’alliage ont été calculées en rapportant le nombre de cliché obtenus pour une même
phase caractéristique au nombre total de clichés réalisés. Cette quantification, même si elle
repose sur l’analyse d’un grand nombre de clichés, ne donne évidemment qu’une idée
approximative de la microstructure des alliages déposés.
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     II 3.  Analyse chimique EDX, ESCA, SIMS, EELS, HAADF, RBS et GDOES
          II 3. 1.  Analyse chimique par EDX
  L’analyse chimique en EDX a largement été utilisée dans cette étude. Tous les alliages
synthétisés ont été analysés par cette méthode ainsi que les films d’oxydes développés sur ces
alliages (coupe en section transverse). Cette méthode a notamment permis de mettre en
évidence des gradients de concentration dans les couches anodiques développées sur les
alliages synthétisés et donc de mieux comprendre le comportement électrochimique des
alliages anodisés. Enfin, les essais de couplage galvanique ont été complétés par des analyses
EDX.
          II 3. 2.  Analyse chimique par ESCA
  La spectrométrie de photoélectrons (ESCA) est un outil performant pour caractériser
l’extrême surface d’un matériau. Soumis à un flux de photons X, le matériau émet par effet
photoélectrique des électrons qui sont alors analysés en énergie (identifications des éléments)
et en nombre (quantification).
  L’appareil utilisé pour ces analyses est un ESCA-LAB-MK-II avec une puissance de
rayonnement de 300 W des laboratoires du CIRIMAT. La pression à l’intérieur de la chambre
est de 1 x 10-9 mBar. Cette technique permet aussi de caractériser l’état d’oxydation d’un
élément. Elle est très bien adaptée à des matériaux en couches minces. Dans cette étude, elle a
été utilisée pour analyser la surface des alliages après certains essais électrochimiques et
mettre en évidence, par exemple, un enrichissement superficiel en certains éléments d’alliage.
          II 3. 3.  Analyse chimique par SIMS
  La spectrométrie de masse des ions secondaires (SIMS) consiste à bombarder l’échantillon à
analyser, placé sous vide, par des particules primaires (des ions Cs+ dans notre cas particulier)
dont l’énergie est de quelques KeV. L’abrasion des couches les plus superficielles produit des
espèces secondaires (99% d’espèces neutres et 1 % d’ions secondaires). Les ions secondaires
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sont collectés et triés, le spectromètre de masse permet de sélectionner les différentes espèces
selon le rapport masse/charge.
  Cette méthode a aussi été utilisée pour mettre en évidence un enrichissement en extrême
surface sur des alliages modèles ayant été soumis à une polarisation dans le domaine
cathodique.
          II 3. 4.  Analyse chimique par EELS
  L’analyse par spectrométrie des pertes d’énergie des électrons EELS (Electron Energy Loss
Spectrometry) a été réalisée au centre d’élaboration de matériaux et d’études structurales
(CEMES) de Toulouse.
  A la traversée des échantillons observés en MET, les électrons primaires de forte énergie
(200 kV) interagissent avec la métière en cédant une partie de leur énergie, notament par
ionisation des atomes. La spectrométrie EELS est basée sur l’analyse de la dispersion en
énergie des électrons du faisceau transmis : les spectres sont l’histogramme du nombre
d’électrons en fonction de la perte d’énergie qu’ils ont subi à la traversée des échantillons.
L’analyse chimique quantitative est basée sur l’exploitation des distributions caractéristiques
dont l’énergie au seuil correspond à l’énergie d’ionisation des divers atomes (figure II-7).
Figure II-7 : Spectre EELS de l’Al- 56 % at Cu : seuil K de l’aluminium et seuil L23 du
cuivre.
  De plus, ces distributions présentent des structures fines proches du seuil (ELNES : Energy
loss near edge structures) qui reflètent la densité d’états inoccupés et sont donc très
dépendantes de l’environnement atomique de l’atome absorbeur. Elles donnent entre autre,













re Seuil L23 Cu Seuil K Al
Chapitre II : Matériaux, conditions et techniques expérimentales                                                 
62
          II 3. 5.  Analyse chimique par HAADF
  L’observation en mode STEM est souvent couplée à la méthode de caractérisation HAADF
(High angle annular dark field). Le détecteur HAADF permet de capturer les faisceaux
diffusés aux grands angles. Il permet de faire de l'analyse chimique, car l'intensité des
faisceaux diffusés aux grands angles dépend du numéro atomique Z des éléments constituant
l'échantillon, et cela en travaillant à haute résolution. Cette méthode permet de caractériser
parfaitement les enrichissements rencontrés lors du développement de couches anodiques.
Dans le cadre de cette thèse, le détecteur utilisé est associé au MET de l’UMIST.
          II 3. 6.  Analyse chimique par RBS
  L’analyse RBS (Rutherford Backscattering Spectroscopy) est de loin la méthode d'analyse
par faisceau d'ions la plus utilisée en science des matériaux. La méthode repose sur la
diffusion élastique (conservation de l'énergie cinétique et de la quantité de mouvement du
système projectile-cible) de l'ion incident due à l'interaction coulombienne (électrostatique)
entre le noyau du projectile et celui de l'atome-cible. Le spectre RBS contient intrinsèquement
une information sur la distribution en profondeur des éléments constitutifs de la cible, du fait
de la perte d'énergie de l'ion incident dans le trajet aller et de celle de l'ion diffusé dans le
trajet retour, deux quantités déterminées à partir de tables de données et dont tiennent compte
les codes de traitement des spectres. Pour un angle de diffusion donné  (choisi généralement
dans la gamme 150-170° par rapport à la direction du faisceau), l'énergie des ions diffusés est
caractéristique de la masse du noyau-cible au travers d'un paramètre appelé le facteur
cinématique K. La probabilité ou section efficace de la diffusion est régie par la loi de
Rutherford et est proportionnelle à Z2E-2[sin(/2)]-4, où Z est le numéro atomique de l'atome
cible, E l'énergie des ions incidents et  l'angle de diffusion. La technique est donc appropriée
pour l'analyse des éléments intermédiaires ou lourds dans une matrice légère.
  Cette analyse a été effectuée grâce à l’accélérateur Van de Graaff de l’Université de Paris
VI. L’énergie des ions incidents était de 2 MeV pour un angle  de 165°. Le spectre obtenu
avec une cible épaisse présente une forme particulière constituée de marches successives
ayant un front à une énergie caractéristique de chaque élément constitutif et une hauteur en
première approximation proportionnelle à la concentration atomique de l'élément. Le faisceau
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de 0,5 mm utilise un courant de 60 nA.  L’analyse des spectres a été réalisée grâce au
programme X-Rump. Cette méthode est largement utilisée dans cette étude afin de
caractériser les phénomènes liés au développement de couche d’anodisation.
          II 3. 7.  Analyse chimique par GDOES
  Enfin, la méthode GDOES (Glow Discharge Optical Emission Spectroscopy) ou SDL
(Spectrométrie à Décharge Luminescente) est utilisée dans l’étude des caractéristiques des
films anodiques de manière plus fine. Cette technique permet une analyse élémentaire de tous
les éléments avec une sensibilité de l’ordre de 50 ppm ou mieux. C’est une analyse
quantitative d’éléments grâce à des matériaux de référence certifiés. Le profil de répartition en
profondeur est réalisé avec une résolution spatiale variant entre le dixième et quelques
dizaines de µm.
  Dans cette technique, l’argon est introduit dans la chambre d’analyse sous basse pression.
Un plasma est généré grâce à une décharge entre l’anode et l’échantillon jouant le rôle de
cathode. Des atomes sont alors arrachés à la surface de l’échantillon puis projetés dans le
plasma, où ils sont excités. Lorsqu’ils retournent à leur état stable, ils émettent un
rayonnement dont les longueurs d’onde sont caractéristiques des atomes d’origine. Le
rayonnement total émis est focalisé sur la fente d’entrée d’un système dispersif en longueur
d’onde (polychromateur).
  Les différentes analyses ont aussi été réalisées au sein des laboratoires de Paris VI grâce à
l’appareil Jobin Yvon RF 5000. L’atmosphère était contrôlée sous Argon à 538 Pa avec une
puissance de 40 W.
III.  ESSAIS ELECTROCHIMIQUES
     III 1.  Matériel et solutions
  L’étude des phénomènes électrochimiques se produisant au sein des matériaux considérés
est, dans cette étude, essentiellement basée sur l’analyse des courbes de polarisation
potentiocinétique.
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  Les différents essais électrochimiques ont été réalisés dans une solution de Na2SO4 à 0,1 M
aérée. Un montage à 3 électrodes est utilisé avec une électrode de référence au calomel
saturée en KCl, une contre électrode de platine et enfin l’électrode de travail constituée du
dépôt de l’alliage Al-Cu. L’électrode de référence au calomel saturée n’est pas en contact
direct avec l’électrolyte, mais le lien est réalisé grâce à un pont électrolytique afin d’éviter
toute pollution de la solution d’étude par des ions Cl-. Tous les potentiels mentionnés au cours
de ces travaux sont donc relatifs à cette électrode.
L’électrolyte est mis en circulation à partir d’un réservoir auxiliaire jusqu’à la cellule
électrochimique. La régulation de température de l’électrolyte est assurée dans le réservoir
auxiliaire grâce à une double enveloppe dans laquelle circule de l’eau régulée à 22°C.
Figure II-8 : Procédé électrochimique du CIRIMAT.
L’appareil permettant de réaliser les différentes mesures électrochimiques est un Potentiostat /
Galvanostat Autolab relié à un système d’acquisition des données. Les données sont alors
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     III 2.  Suivi du potentiel libre (chrono-potentiométrie)
  Pour les mesures de potentiel libre, les échantillons sont immergés dans l’électrolyte et les
mesures du potentiel sont réalisées pendant une heure avec un enregistrement toutes les
secondes.
     III 3.  Polarisation potentiocinétique anodique ou cathodique
  Les mesures de chronopotentiométrie sont suivies de polarisation dans les domaines
anodiques ou cathodiques. Un programme lié au système d’acquisition permet d’enchaîner
automatiquement les différents essais tout en enregistrant les données acquises. Ainsi, de
manière générale, les polarisations ont pour potentiel de départ le potentiel libre atteint au
bout d’une heure. Ensuite, un balayage est effectué soit vers les potentiels plus anodiques, soit
vers les potentiels plus cathodiques. Les polarisations anodiques et cathodiques ont été
dissociées afin que le comportement de l’alliage ne soit pas affecté par un balayage sur une
gamme de potentiel trop importante. La vitesse de balayage choisie était de 1 V/heure ( 0,28
mV/s).
     III 4.  Couplage galvanique
  Des essais de couplage galvanique ont aussi été réalisés dans des conditions expérimentales
analogues aux autres essais électrochimiques. Dans ce cas là, on utilise un « pseudo »
montage à 2 électrodes constituées par des alliages Al-Cu de compositions différentes. Le but
est ici de modéliser l’interaction entre les différentes phases présentes au sein des alliages
binaires afin de mieux comprendre les phénomènes de corrosion liés à la microstructure de ce
type d’alliage.
  L’alliage dit « cathode », dont la teneur en élément cuivre est la plus importante au sein du
couple, est connecté à l’électrode de travail. L’alliage dit « anode » est relié à la contre
électrode et à l’électrode de référence. Les courants de couplage caractéristiques sont mesurés
toutes les secondes pendant 2 heures consécutives.
Chapitre II : Matériaux, conditions et techniques expérimentales                                                 
66
IV.  DEVELOPPEMENT DE COUCHES D’ANODISATION EN MODE
POTENTIOMETRIE A COURANT IMPOSE
  Pour compléter l’étude du comportement en corrosion des alliages modèles, nous avons
étudié les processus électrochimiques mis en jeu lors de l’anodisation de ces matériaux en
milieu pentaborate d’ammonium et nous avons ensuite, au moyen des techniques décrites
précédemment, étudié d’un point de vue chimique et structural les couches d’oxydes
développées à la surface des alliages modèles. L’anodisation a été réalisée dans les
laboratoires de l’UMIST. L’électrolyte utilisé est une solution de pentaborate d’ammonium à
0,1 M (25°C).
Figure II-9 : Procédé d’anodisation de l’UMIST.
  Les anodisations ont été réalisées en mode galvanostatique sous une densité de courant de 5
mA/cm² à 25°C. Les aires des échantillons sont rigoureusement délimitées à l’aide d’un
vernis spécial, la « lacomit ». Ce vernis inhibe toute interaction entre le matériau à protéger et
l’électrolyte utilisé. En plus de sa coloration qui permet d’observer aisément les surfaces
masquées, il est totalement inerte vis à vis de l’électrolyte utilisé dans de telles conditions
d’anodisation. Un système de contrôle et d’acquisition des données permet d’enregistrer les





    I.    Observation et analyse des alliages synthétisés………………………………………  69
        I 1.    Microstructure des alliages synthétisés………………………………………….  69
        I 2.    Analyse chimique des couches d’alliages………………………………………..  74
            I 2. 1.    Analyses EDX……………………………………………………………...  74
            I 2. 2.    Utilisation des analyses EELS et ELNES…………………………………..  76
    II.    Mise en évidence des différentes phases……………….……………………………  78
        II 1.    Corrélation avec le diagramme de phase……………………………………….  78
        II 2.    Interprétation et caractérisation par diffraction électronique…………………...  80
    III.    Conclusion………………………………………………………………………….  83
Chapitre 3 :
Caractérisation microstructurale
des alliages Al-Cu synthétisés
68
Chapitre III : Caractérisation microstructurale des alliages Al-Cu synthétisés                             
69
I.  OBSERVATION ET ANALYSE DES ALLIAGES SYNTHETISES
  Ce chapitre est consacré à la caractérisation microstructurale des alliages binaires Al-Cu
synthétisés en couche mince. Des analyses chimiques, des observations microscopiques ainsi
que des expériences de diffraction électronique ont été réalisées afin de mettre en évidence
l’influence de la teneur en cuivre sur la microstructure de ces alliages. Le but est de pouvoir
corréler les paramètres microstructuraux et le comportement électrochimiques caractéristique
d’un alliage Al-Cu de composition chimique donnée.
     I 1.  Microstructure des alliages synthétisés
  Les alliages modèles sont obtenus sous forme de films minces déposés sur un substrat. Pour
tous les alliages binaires Al-Cu synthétisés, quelle que soit la teneur en cuivre, le dépôt ainsi
obtenu est uniforme en terme d’épaisseur, ce qui est mis en évidence sur la figure III-1 qui
représente une micrographie obtenue au MET pour un alliage Al- 2 % at Cu. Néanmoins,
comme cela a été dit dans le chapitre I, l’épaisseur des dépôts est un paramètre qui dépend de
la composition chimique de l’alliage. En effet, comme le taux de pulvérisation du cuivre est
supérieur à celui de l’aluminium, pour une durée de synthèse identique, plus la teneur en
élément cuivre est élevée et plus la couche déposée sera épaisse.
Figure III-1 : Micrographie obtenue au microscope électronique à transmission d’un alliage
Al- 2 % at Cu.
Substrat en Al pur
Colle
Al- 2 % at Cu
200 nm
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  La figure III-1 montre par ailleurs, et cela est vrai pour tous les alliages synthétisés, que la
couche d’alliage déposée est parfaitement adhérente au substrat d’aluminium et que
l’interface alliage / substrat est nettement observable. Quelles que soient leurs compositions
chimiques, les films minces obtenus ne présentent aucune porosité et apparaissent denses. Les
dépôts sont cristallisés avec des tailles de grains variant selon la composition chimique. De
façon à décrire quantitativement les alliages modèles et à étudier leur évolution
morphologique en fonction de la teneur en cuivre, différents paramètres descriptifs de la
morphologie des grains ont été définis et mesurés. Premièrement, la longueur L d’un grain est
mesurée perpendiculairement à l’interface alliage / substrat. Deuxièmement, la largeur ℓ d’un
grain est mesurée dans le sens parallèle à cette interface. Enfin, un facteur de forme est défini
comme étant le rapport ℓ/L.
  Le tableau III-1 présente les micrographies MET d’alliages Al-Cu, pour des teneurs en
cuivre variant de 0 à 100 % at. Dans ce tableau de synthèse, seuls les alliages caractéristiques
d’une évolution morphologique des grains de la couche sont présentés.
Tableau III-1 :  Micrographies des alliages Al-Cu synthétisés obtenues au MET.
% at
Cu





















Image MET de la couche
200 nm
  A partir de ces observations, on a pu d’ores et déjà mettre en évidence certains points
essentiels quant à l’évolution morphologique des films minces. Ainsi, l’aluminium pur
synthétisé se présente sous la forme de gros grains colonnaires, orientés perpendiculairement
à l’interface substrat-alliage et dont la longueur L est égale à l’épaisseur de la couche.
Lorsque du cuivre est introduit et cela jusqu’à une teneur de 5 % at, la largeur ℓ des grains
tend à diminuer. Néanmoins, les grains se présentent toujours sous la forme de colonnes,
orientées perpendiculairement à l’interface substrat-alliage. Ces colonnes traversent
entièrement la couche et sont uniformes en largeur pour une composition chimique donnée.
  Dans l’alliage contenant 7 % at Cu, la largeur des grains en colonne est encore plus faible.
Par ailleurs, la microstructure est plus fine et les grains ne se présentent plus uniquement sous
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la forme de colonnes. Ainsi, au sein de cet alliage, coexistent des grains colonnaires qui
traversent toute la couche et des grains plus petits et équiaxes, plus ou moins alignés selon un
axe perpendiculaire à l’interface alliage-substrat.
  Pour des teneurs en cuivre comprises entre 10 et 33 % at, on n’observe plus de grains
colonnaires mais de petits grains équiaxes sur l’ensemble du film mince. La microstructure
des alliages modèles semble donc s’affiner jusqu’à une teneur en cuivre égale à 33 % at.
  Cette composition apparaît comme une valeur « charnière » puisque, pour des alliages dont
la teneur en cuivre est supérieure à 33 % at, la microstructure évolue inversement à ce qui
avait été observé jusque là. En effet, pour l’alliage contenant 35 % at Cu, on retrouve cette
microstructure particulière caractérisée par la coexistence de grains colonnaires qui traversent
toute la couche et de grains plus petits et équiaxes. L’alliage contenant 38 % at Cu est quant à
lui uniquement formé de grains colonnaires qui traversent entièrement la couche, et pour des
alliages à teneurs en cuivre croissantes, on continue à observer une microstructure avec des
grains dont la largeur ℓ augmente progressivement. Une représentation quantitative de cette
évolution morphologique est donnée sur la figure III-2 qui représente l’évolution des
paramètres caractéristiques des grains L, ℓ, ℓ/L et de l’épaisseur du film déposé en fonction de
la teneur en cuivre.
Figure III-2 : Variation de l’épaisseur du dépôt, de la longueur (L), de la largeur (ℓ) et du
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Chapitre III : Caractérisation microstructurale des alliages Al-Cu synthétisés                             
73
  On observe que la largeur ℓ des grains varie fortement pour des teneurs en élément cuivre
dans les couches synthétisées comprises entre 0 et environ 2 % at, puis continue à diminuer
jusqu’à une teneur en élément cuivre de 33 % at, mais beaucoup plus lentement. Par exemple,
lorsque l’on passe de l’aluminium pur à l’alliage ne contenant que 0,8 % at Cu, la largeur des
grains est divisée par deux (de 200 à 100 nm) ; en revanche, entre 2 et 33 % at en cuivre, la
largeur des grains ne diminue que de 50 à 30 nm. Parallèlement à cela, la longueur L des
grains subit également des variations significatives. Ainsi, L correspond à l’épaisseur de la
couche jusqu’à une valeur de 5 % at Cu (il faut rappeler que l’épaisseur de la couche est
simplement liée aux valeurs respectives du taux de pulvérisation de l’aluminium et du cuivre ;
il est donc évident que ce n’est pas un paramètre pertinent et l’on ne le prendra pas en compte
lorsque l’on étudiera la résistance à la corrosion de ces alliages modèles). Ainsi, l’évolution
de L suit celle de l’épaisseur de la couche dans cette gamme de composition, soit une
augmentation relativement faible. De ce fait, c’est la largeur du grain ℓ qui prédomine dans
l’évolution du facteur de forme, qui diminue fortement pour des teneurs en élément cuivre
comprises entre 0 et 5 % at.
  La transition d’une microstructure à grain colonnaire traversant la couche à une
microstructure où plusieurs grains relativement équiaxes s’empilent sur l’épaisseur de la
couche entre 5 et 7 % at Cu dans l’alliage, se traduit par une forte diminution de la longueur
moyenne L pour une faible variation de la largeur. Ainsi, dans cette gamme de composition,
le facteur de forme est majoritairement influencé par l’évolution de L et augmente de 0,09 à
une valeur de 0,13. Pour des teneurs en cuivre supérieures et cela jusqu’à une teneur de 22 %
at Cu, le facteur de forme est relativement constant du fait de la diminution simultanée de la
longueur L et de la largeur ℓ des grains. La largeur ℓ des grains atteint alors un minimum
d’environ 30 nm ( 5 nm) pour une teneur en cuivre de 22 % at et reste ensuite quasiment
constante jusqu’à 33 % at Cu. Ceci dit, si la largeur ℓ des grains a atteint son minimum, la
structure ne cesse de s’affiner jusqu’à 33 % at Cu du fait d’une forte diminution de la
longueur L, ce qui se traduit, sur la courbe du facteur de forme, par un pic  très élevé centré
sur une teneur en cuivre de 33 % at.
  Comme cela a été dit précédemment, cette teneur en cuivre de 33 % at correspond à une
véritable valeur « charnière » puisque, pour des teneurs en cuivre supérieures, on observe une
évolution de la microstructure qui apparaît comme l’image de l’évolution précédente dans la
symétrie centrée sur 33 % at Cu.
  Ainsi, dès que l’alliage atteint une teneur de 35 % at Cu, les grains se présentent à nouveau
sous forme de colonnes qui traversent toute la couche pour certains, ce qui fait fortement
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chuter la valeur du facteur de forme. Pour des teneurs en cuivre supérieures à 38 % at, la
longueur L est de nouveau égale à l’épaisseur de la couche. Ainsi, il apparaît que lorsque la
teneur en cuivre au sein des alliages s’écarte, dans un sens ou dans l’autre, de la valeur
critique de 33 % at, les couches synthétisées évoluent dans un même sens. La morphologie de
ces couches évolue vers des grains colonnaires dont la largeur ℓ et la longueur L augmentent
en même temps que l’épaisseur de la couche. Le facteur de forme permet de mettre en
évidence la variation microstructurale au sein des couches d’alliages, et ce d’autant plus qu’il
est caractéristique d’une forte évolution pour une valeur critique de 33 % at Cu au sein des
alliages.
     I 2.  Analyse chimique des couches d’alliages
          I 2. 1.  Analyses EDX
  Lors des campagnes d’observations au MET, la composition chimique des alliages
synthétisés a également été déterminée grâce à l’analyseur EDX couplé au microscope. De
façon à vérifier l’homogénéité des dépôts en terme de composition chimique, plusieurs
analyses ont été réalisées sur un même échantillon en effectuant des balayages transversaux et
longitudinaux de la couche. Ainsi, sur l’épaisseur de la couche, un seul grain était analysé en
plusieurs points, dans le cas d’une morphologie de grains colonnaires. Sinon, sur l’épaisseur,
plusieurs grains étaient analysés perpendiculairement à l’interface alliage-substrat. Cette
opération était ensuite renouvelée en se décalant légèrement sur la couche parallèlement à
l’interface alliage-substrat (décalage d’environ 300 nm pour une taille de spot utilisée
d’environ 7 nm) comme le montre la figure III-3.
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Figure III-3 : Schéma des balayages réalisés lors de l’analyse en EDX des différentes
couches (micrographie d’un alliage Al- 1,1  % at Cu).
  Le balayage dans l’épaisseur a été effectué avec un pas le plus petit possible, sachant que la
taille du spot d’analyse est d’environ 7 nm. Cette taille de spot correspond, dans notre cas, à
un nombre de coups suffisants pour quantifier chacun des éléments (environ 1000 coups pour
chaque analyse). Le tableau III-2 présente les résultats de l’analyse EDX qui ont été obtenus
par le balayage d’un grain formant l’épaisseur de la couche de l’alliage Al- 1,1 % at Cu
(environ 10 mesures). Par la suite, cette opération a été répétée sur plusieurs grains de
l’alliage pour définir sa composition chimique de manière plus significative.
Tableau III-2 : Exemple d’analyses des compositions chimiques obtenues par EDX sur un
grain de l’alliage Al- 1,1 % at Cu. Balayage réalisé à partir de l’interface substrat / alliage.
Composition mesurée en % at Cu Moyenne en % at Cu
1,5 1,8 0,9 1,2 1,1 1 0,8 1 0,9 1,1 1,13  0,7
  Cet exemple, qui était représentatif des différents balayages réalisés, montre que la
composition chimique au sein de l’alliage est relativement homogène.
  De manière plus générale, le tableau III-3 présente, pour différents alliages modèles, la
composition chimique attendue lors du dépôt, la composition chimique réelle déterminée lors
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Tableau III-3 : Exemple d’analyses des compositions chimiques obtenues par EDX lors d’un




attendue Moyenne Ecart type
Al- 0,8 % at Cu 1 % at Cu 0,79 0,04
Al- 1,8 % at Cu 2 % at Cu 1,77 0,31
Al- 3 % at Cu 3 % at Cu 2,99 0,57
Al- 7 % at Cu 7 % at Cu 7,78 1,81
Al- 22 % at Cu 20 % at Cu 21,2 3,20
Al- 33 % at Cu 33 % at Cu 33,3 0,75
Al- 35 % at Cu 34 % at Cu 35,0 1,25
Al- 42 % at Cu 40 % at Cu 41,6 3,13
  On peut remarquer que, quelle que soit la teneur en cuivre de l’alliage, l’écart type reste
relativement faible. De plus, ce résultat reste vrai pour un balayage longitudinal, ce qui
montre que les alliages synthétisés sont relativement homogènes du point de vue de la
composition chimique.
Enfin, si l’on compare la moyenne de ces analyses chimiques avec la composition que l’on
souhaitait obtenir avant le dépôt, il apparaît que l’écart est minime. Ainsi, la méthode de
synthèse mise au point semble satisfaisante.
          I 2. 2.  Utilisation des analyses EELS et ELNES
  Les analyses EDX réalisées sur les alliages synthétisés ont été complétées par des analyses
EELS et ELNES. Il s’agissait tout d’abord de déterminer la composition de certains alliages
synthétisés et de comparer les valeurs obtenues à celles issues de l’analyse EDX. La figure
III-4 montre les spectres EELS obtenus pour sept binaires Al-Cu avec différentes teneurs en
élément cuivre.
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Figure III-4 : Spectres réalisés par analyses EELS des alliages modèles synthétisés
contenant respectivement 2, 7, 22, 33, 35, 42 et 56 % at Cu.
  De manière générale, les spectres des différents alliages mettent en évidence la raie L2,3 du
cuivre et la raie K de l’aluminium. On peut remarquer l’évolution des pics caractéristiques du
cuivre et de l’aluminium selon la composition de l’alliage. Les analyses quantitatives réalisées
sur les sept binaires Al-Cu ont permis de déterminer des teneurs en cuivre très comparables à
celles obtenues par analyses EDX. On peut donc supposer que l’erreur sur la détermination de
la teneur en cuivre  des binaires en mode EDX ou en mode EELS n'est pas trop importante et
que, par ailleurs, on contrôle assez bien la composition chimique des alliages modèles.
  Par la suite, des analyses EELS ont été également réalisées sur certains échantillons et
couplées à des analyses en micro-diffraction. La réalisation d’un cliché de diffraction et d’une
analyse EELS sur la même zone d’un échantillon permet en effet d’associer à un cliché de
diffraction, la teneur en chacun des éléments présents sur la zone considérée et donc de
caractériser plus facilement et plus précisément une phase au sein d’un alliage donné. Ces
résultats seront détaillés dans le paragraphe suivant.
  Enfin, par analyse des structures fines (ELNES) au seuil L2-3 du cuivre, nous avons pu
déterminer l’état d’oxydation dans lequel se trouvait cet élément au sein des alliages modèles.
Compte tenu des résultats précédents, qui montraient une grande analogie entre les spectres
EELS obtenus pour différents alliages binaires, les analyses ELNES n’ont été réalisées que
sur deux binaires, soit l’alliage à 22 % at Cu et l’alliage à 33 % at Cu. La figure III-5 montre
ainsi les profils ELNES du cuivre pour les deux alliages binaires précédemment cités.
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Figure III-5 : Comparaison des spectres des alliages Al- 22 % at Cu et Al- 33 % at Cu et des
spectres de référence pour Cu, CuO et Cu2O.
  Par comparaison avec les profils ELNES obtenus pour des échantillons de référence de
cuivre métallique et d’oxydes de cuivre CuO et Cu2O, on montre que pour les deux binaires
Al- 22 % at Cu et Al- 33 % at Cu, le cuivre est sous forme métallique.
  Ces analyses des structures fines ont été réalisées en plusieurs points de ces deux
échantillons, selon un balayage effectué depuis la surface de l’alliage jusqu’à l’interface
substrat-alliage (balayage rendu possible par un faible diamètre de sonde d’environ 7 nm), ce
qui a permis de confirmer que le cuivre était sous forme métallique dans toute l’épaisseur des
échantillons.
II.  MISE EN EVIDENCE DES DIFFERENTES PHASES
     II 1.  Corrélation avec le diagramme de phase
  Dans le paragraphe précédent, nous avons étudié l’évolution de certains paramètres
microstructuraux (taille de grains notamment) en fonction de la composition chimique des
alliages modèles. Il s’agit ici de déterminer la nature des phases métalliques présentes dans les
Al- 22 % at Cu 
Al- 33 % at Cu 
Cu métallique 
0
















Chapitre III : Caractérisation microstructurale des alliages Al-Cu synthétisés                             
79
alliages modèles et d’étudier l’influence de la composition chimique sur la nature de ces
phases et leurs proportions. On essaiera également d’établir une corrélation, si cela apparaît
pertinent, entre ces différentes analyses et les paramètres microstructuraux définis dans le
paragraphe précédent. L’objectif final est d’étudier la possibilité d’obtenir des alliages
modèles caractéristiques de certaines phases métalliques afin de pouvoir analyser
ultérieurement, par des mesures électrochimiques, le comportement en corrosion d’une phase
métallique particulière.
  D’après le diagramme de phase à l’équilibre du binaire Al-Cu (figure III-6), huit phases
différentes peuvent exister à une température inférieure à 300 °C.
  La limite de solubilité du cuivre dans l’aluminium à température ambiante est d’environ 0,02
% at. Pour des teneurs en cuivre supérieures, la phase θ-Al2Cu coexiste avec la solution solide
(Al), notée -Al qui est stable en dessous de 660°C et cela jusqu’à une teneur en cuivre de
31,9 % at. Pour des teneurs en cuivre comprises entre 31,9 et 33 % at, le diagramme
d’équilibre est caractérisé par un étroit domaine monophasé correspondant à l’existence du
composé défini θ-Al2Cu, stable en dessous de 591°C et pour lequel un léger écart par rapport
à la stoechiométrie peut être admis. Pour des teneurs en cuivre supérieures à 33 % at, les
phases θ-Al2Cu et η2-AlCu coexistent, le domaine monophasé η2 s’étendant sur le domaine de
composition 49,8-52,3 % at Cu (stabilité de cette phase en dessous de 563°C). La phase ξ2-
Al9Cu12 admet un  écart à la stoechiométrie relativement faible puisque le domaine
monophasé ξ2 s’étend de 55,2 à 56,3 % at Cu (stable en dessous de 570°C). Néanmoins, cette
phase a été relativement peu souvent mise en évidence et est à ce jour assez peu connue. Il en
est de même pour la phase 	 dont le domaine monophasé s’étend entre 59,3 et 61,9 % at Cu
(stable en dessous de 686°C), la phase 2-Al4Cu9 dont le domaine monophasé s’étend entre
62,5 et 69 % at Cu (stable dès 873°C) et enfin pour la phase 2 dont le domaine monophasé
s’étend de 76,5 à 78 % at Cu (stable dès 363°C).
  Enfin, étant donné que la solubilité de l’aluminium dans le cuivre est relativement grande, le
domaine d’existence de (Cu), noté -Cu, est large et couvre des teneurs en élément cuivre
comprises entre 80,3 et 100 % at (stable en dessous de 1085°C).
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Figure III-6 : Diagramme de phase de l’alliage binaire Al-Cu à l’équilibre.
     II 2.  Interprétation et caractérisation par diffraction électronique
  De façon à déterminer les différentes phases métalliques présentes dans les alliages modèles,
des expériences de microdiffraction électronique ont été réalisées sur des sections transverses
de chacun de ces matériaux. Dans la littérature, certaines des phases décrites précédemment
ont déjà été mises en évidence alors que, pour d’autres, très peu de travaux existent. Par
conséquent, nous n’essaierons de mettre en évidence que quelques phases parmi les huit que
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Tableau III-4 : Dénomination des 8 phases métalliques, température d’apparition, géométrie
et paramètres de mailles (Fichier JCPDS).
Phase Temp d’apparition (°C) Géométrie de la maille Paramètres de maille
-Al 660 CFC a = 0,4041 nm
-Al2Cu 591 Quadratique FC
a = 0,604 nm
b = 0,486 nm
Orthorhombique Centré
a = 0,695 nm
b = 0,416 nm
c = 1,004 nm
Cubique NaCl a = 0,5013 nm

2-AlCu 563
CC a = 0,291 nm
2-Al9Cu12 570 Monoclinique
a = 0,707 nm
b = 0,408 nm
c = 1,002 nm
	 686 Monoclinique *
2-Al4Cu9 873 * *
2 363 * *
-Cu 1085 CFC a = 0,361 nm
* Signifie que les paramètres désignés n’ont pu être trouvés ou sont inutiles à la suite de
l’étude.
  Pour ce faire, nous avons réalisé des clichés de micro-diffraction. Pour les alliages présentant
une microstructure à grains colonnaires, plusieurs clichés ont été réalisés sur un seul grain en
déplaçant la sonde depuis la surface vers l’interface substrat-alliage. Cette opération a été
répétée sur plusieurs grains. Pour les structures plus fines, nous avons essayé de réaliser des
clichés de diffraction en positionnant la sonde sur un seul petit grain et cela a été répété autant
de fois que nécessaire pour obtenir un résultat représentatif.
  De plus, nous avons essayé de déterminer le pourcentage de chacune des phases présentes
dans un alliage modèle quand celui-ci s’avérait multiphasé. Dans ce but, nous avons trié
l’ensemble des clichés de diffraction réalisés pour un même alliage, comptabilisé le nombre
de clichés caractéristiques d’une phase donnée et cela pour toutes les phases mises en
évidence et calculé enfin les pourcentages de chacune des phases présentes. Il n’en reste pas
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moins que, même si ce travail a été réalisé, pour chaque alliage, sur un grand nombre de
clichés, les pourcentages obtenus sont très approximatifs et ne sont donnés qu’à titre indicatif.
La comparaison des valeurs obtenues avec les pourcentages déduits du diagramme de phase
doit donc être considérée avec précaution.
  Dans un premier temps, des clichés de micro-diffraction ont été réalisées sur l’alliage Al- 7
% at Cu afin de détecter une précipitation éventuelle de la phase -Al2Cu. Malgré un grand
nombre de clichés réalisés (environ 50 clichés), il s’est avéré que l’indexation de l’ensemble
des diagrammes conduisait à la phase -Al. Ceci peut s’expliquer soit par le fait que la taille
des précipités -Al2Cu est trop faible, soit par le fait qu’ils sont trop peu nombreux pour être
détectés (environ 20 % vol. selon le diagramme d’équilibre Al-Cu). Cela pourrait également
signifier que la méthode utilisée pour l’élaboration des alliages ne permet pas d’obtenir des
matériaux à l’équilibre. C’est pourquoi l’analyse en micro-diffraction des alliages contenant
moins de 7 % at de cuivre n’a pas été réalisée. Cette technique ne permet donc pas de mettre
en évidence la précipitation de la phase -Al2Cu pour une teneur faible en cuivre de l’alliage.
  Par la suite, des clichés de micro-diffraction ont été réalisés sur des alliages dont la teneur en
cuivre est proche de 33 % at correspondant au composé défini -Al2Cu. Pour ce faire, les
analyses ont été réalisées sur quatre alliages contenant respectivement 22, 33, 35 et 42 % at
Cu (environ 20 clichés pour chaque alliage). Le tableau III-5 permet de comparer la
distribution de phases établie grâce à la micro-diffraction et la distribution de phases
volumique obtenue à partir du diagramme Al-Cu à l’équilibre.
Tableau III-5 : Distribution des phases métalliques présentes dans les alliages contenant 22,
33, 35 et 42 % at Cu. Comparaison entre la distribution des phases métalliques détectées en
micro-diffraction (20 clichés par alliage) et obtenues à partir du diagramme Al-Cu à
l’équilibre.
% clichés de diffraction % de phases à l’équilibre en vol
Alliage Al- x % at Cu
-Al -Al2Cu 2-AlCu -Al -Al2Cu 2-AlCu
Al- 22 % at Cu 30 % 70 % - 35,7 % 64,3 % -
Al- 33 % at Cu - 95 % 5 % - 100 % -
Al- 35 % at Cu - 90 % 10 % - 87 % 13 %
Al- 42 % at Cu - 50 % 50 % - 44,1 % 55,9 %
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  Même si la distribution de phases obtenue par la quantification des clichés de diffraction est
à prendre avec précaution, on peut remarquer que la correspondance est très bonne avec la
distribution de phases obtenue à partir du diagramme à l’équilibre. De cette manière, on peut
imaginer que la microstructure de l’ensemble des alliages synthétisés peut être corrélée au
diagramme de phase Al-Cu à l’équilibre. Cependant, il est vrai que dans certains cas
« critiques », comme par exemple pour l’alliage contenant 33 % at Cu, une légère
hétérogénéité de la composition chimique peut entraîner l’apparition d’une nouvelle phase,
comme c’est le cas pour la phase 
2-AlCu qui a été détectée par micro-diffraction au sein de
l’alliage à 33 % at Cu alors que cet alliage aurait du être constitué uniquement de la phase -
Al2Cu.
III.  CONCLUSION
  A partir des différentes analyses (EDX et EELS) et de l’observation au MET des alliages
binaires Al-Cu, il est apparu que la composition chimique de 33 % at Cu était une véritable
valeur « charnière » pour l’évolution microstructurale. De plus, les clichés réalisés en micro-
diffraction laisse penser qu’il existe une bonne corrélation entre les phases métalliques
détectées dans les alliages synthétisés et le diagramme de phase Al-Cu à l’équilibre. Ainsi,
l’évolution générale de la microstructure de ces alliages binaires semble être fortement
influencée par la phase -Al2Cu.
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  Il est bien connu que la structure métallique d’un alliage peut avoir une très forte influence
sur son comportement vis-à-vis de la résistance à la corrosion dans un environnement
agressif. Nous nous attacherons donc dans ce chapitre à essayer d’établir des corrélations
entre la microstructure des alliages Al-Cu élaborés par pulvérisation cathodique et leur
comportement électrochimique dans un milieu donné. Le milieu choisi est une solution de
Na2SO4  à 0,1 M aérée. Les ions sulfates ne sont pas agressifs vis-à-vis de l’aluminium
puisqu’ils présentent au contraire vis-à-vis de ce métal un effet inhibiteur de la corrosion. Par
contre, ils sont agressifs vis-à-vis du cuivre et donc vis-à-vis des phases riches en cuivre.
  Les essais ont consisté tout d’abord en un suivi du potentiel libre des matériaux pendant une
heure. Ensuite, les branches anodiques et cathodiques des courbes de polarisations
potentiocinétiques ont été tracées séparément à partir du potentiel libre final obtenu. Pour
chaque alliage, dix essais minimum ont été réalisés avec donc cinq courbes anodiques et
autant de courbes cathodiques (traitement des données par un test de Student).
  Enfin, des mesures du courant résultant du couplage galvanique d’alliages Al-Cu à teneurs
en cuivre différentes ont été réalisées dans le même environnement. Toutefois, il nous a paru
important de vérifier au préalable que le comportement électrochimique d’un alliage Al-Cu
n’était pas fonction du délai d’attente entre le moment de son élaboration et celui où il était
testé électrochimiquement. Autrement dit, il s’agit de vérifier que les alliages sont dès leur
élaboration dans un état métallique stable.
I.  COMPORTEMENT DES ALLIAGES MODELES DANS LE TEMPS
  La stabilité métallique des alliages modèles a été étudiée dans le cas d’un alliage Al- 7 % at
Cu qui devrait contenir, d’après le diagramme de phase Al-Cu à l’équilibre, environ 20 %
Vol. de phase -Al2Cu. Cette stabilité a été vérifiée sur une période de 34 jours qui représente
plus que le délai maximum entre l’élaboration des alliages et les essais électrochimiques. La
figure IV-1 représente les potentiels libres obtenus au bout d’une heure d’immersion dans une
solution de Na2SO4  à 0,1 M en fonction du vieillissement de l’alliage.
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Figure IV-1 : Potentiel libre obtenu au bout d’une heure d’immersion dans une solution de
Na2SO4  à 0,1 M et 25°C pour un alliage Al- 7 % at Cu selon la durée du stockage
(vieillissement).
  La variation du potentiel libre selon le vieillissement de l’alliage ne dépasse pas 10 mV
autour de -550 mV/ECS. Le potentiel libre de cet alliage ne semble donc pas affecté par son
vieillissement sur 17 jours. Il en est de même pour les courbes de polarisation cathodique
réalisées à la suite de la mesure du potentiel libre (figure IV-2).
Figure IV-2 : Partie cathodique des courbes de polarisation potentiocinétique d’un alliage
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  Ces courbes sont en effet sensiblement identiques quelle que soit la durée de vieillissement
de l’alliage. Cela signifie donc que l’alliage n’a pas subi, sur la période de 34 jours,
d’évolution métallique ou que cette évolution est trop faible pour affecter le comportement
électrochimique du matériau. On peut supposer que cette « non évolution » du comportement
électrochimique dans le temps est également valable pour les autres alliages étudiés.
  On peut cependant envisager que l’alliage Al- 7 % at Cu n’a pas subi d’évolution métallique
significative pendant 34 jours parce que la température ambiante n’est pas suffisamment
élevée pour cela. Nous avons donc porté des échantillons Al- 7 % at Cu à des températures
plus élevées (100, 150 et 200°C) pendant une période de 17 jours. Ces échantillons étaient
conditionnés en ampoule de verre sous une atmosphère d’argon (pression atmosphérique)
pour éviter leur oxydation. A la suite de ces traitements thermiques, des observations au MET
ainsi que des analyses EDX ont été réalisées.
  L’observation au MET des différents échantillons a conduit à dire qu’il n’y avait aucune
évolution morphologique significative. En effet, la structure de l’alliage, formée de grains
colonnaires traversant toute la couche et cohabitant avec de plus petits grains dont la taille ne
variait pas selon le traitement thermique, est restée identique quelle que soit la température.
Cependant, le traitement thermique semble avoir une influence sur l’homogénéité de la
composition chimique des alliages comme le montre le tableau IV-1. Les analyses EDX ont
été réalisées en une dizaine de points sur toute la profondeur de la couche déposée ; ceci a été
renouvelé environ quatre fois en se décalant légèrement (décalage d’environ 300 nm le long
de l’interface alliage/substrat). Dans ce tableau, nous présentons un des profils d’analyses
EDX réalisés sur toute la profondeur de la couche pour l’alliage Al- 7 % at Cu traité à
différentes températures (25, 100 et 150°C).
Tableau IV-1 : Exemple de profil de concentration réalisé par analyse EDX dans les alliages
Al- 7 % at Cu traités à 25, 100 et 150°C pendant 17 jours.
Teneur en cuivre (% at)Température du traitement de
l’alliage Al- 7 % at Cu
1 2 3 4 5 6 7 8 Ecart type
25°C 4,7 5,2 4,5 7,7 6,34 8,3 5,5 7 1,41
100°C 1,95 1,56 9,13 1,39 11,1 1,25 8,3 2,5 4,12
150°C 0,73 0,86 7,01 12,2 12,7 1,1 14,5 0,74 6,14
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  A partir de cet exemple, on peut remarquer que plus la température du traitement thermique
est élevée et plus la composition chimique des alliages est hétérogène. Ceci est notamment
caractérisé par l’augmentation importante de l’écart type. Pour les autres séries d’analyses
EDX réalisées, on a observé une évolution similaire des écarts types en fonction de la
température.
  En parallèle de ces observations, le potentiel libre d’échantillons maintenus à 100, 150 ou
200 °C pendant 17 jours a été mesuré pendant une heure La figure IV-3 présente l’évolution
du potentiel libre obtenu après une heure d’immersion en fonction de la température de
traitement subi par les alliages.
Figure IV-3 : Potentiel libre obtenu au bout d’une heure dans une solution de Na2SO4  à 0,1
M et 25°C  pour un alliage Al- 7 % at Cu selon le traitement thermique.
  On constate que les traitements thermiques ont une très forte influence sur le potentiel libre
puisque l’échantillon traité à 100°C possède un potentiel libre inférieur de 300 mV environ
par rapport à celui resté à température ambiante. L’effet contraire est observé pour des
températures supérieures puisque le potentiel libre de l’échantillon traité à 200°C a augmenté
de 200 mV environ par rapport à l’échantillon maintenu à 100°C. Cette variation est
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  La première question qui se pose est celle de l’état métallique des alliages déposés par
pulvérisation cathodique. Nous avons vu dans le chapitre précédent que, pour les alliages
relativement riches en cuivre, les proportions volumiques des différentes phases sont proches
de celles attendues d’après le diagramme de phases à l'équilibre. Ceci dit, cela ne signifie pas
obligatoirement que les alliages déposés sont à l’équilibre car cet équilibre pourrait être le
résultat de la méthode de préparation des lames minces ou de leur évolution métallique au
cours de l’examen au MET. Par contre, pour l’alliage contenant 7 % at Cu, nous n’avons pas
décelé de phase -Al2Cu, alors que la proportion volumique attendue est de 20 %. Il est
probable, vu la méthode employée pour déterminer les proportions volumiques des différentes
phases métalliques présentes dans les alliages modèles, que ce résultat soit entaché d’une
erreur relativement importante. Ceci dit, dans tous les cas, même si l’on peut penser que
l’alliage à 7 % at Cu, contient une proportion non négligeable de phase , la teneur d’équilibre
de 20 % n’est pas atteinte (en effet, si l’alliage avait présenté une structure d’équilibre, on
aurait dû pouvoir détecter au moins quelques % de phase ). Cela signifie donc que, dans le
cas de cet alliage la stabilité métallique n’a pas été obtenue. La composition de l’alliage
(tableau IV-1) pourrait s’expliquer par une dispersion de très fins précipités de phase  dans la
matrice . A cette phase correspond un potentiel libre de -550 mV/ECS, proche de celui de la
phase -Al2Cu (-450 mV/ECS) mais plus éloigné de celui de la phase  de l’aluminium pur
( -1100 mV/ECS).
  Lorsque l’alliage Al- 7 % at Cu est traité à 100°C, on observe une hétérogénéité de
composition (Tableau IV-1) résultant de la décomposition de la phase  sursaturée en phases
 et . La phase  étant d’après le diagramme d’équilibre majoritaire, on observe alors un
potentiel libre mixte de -850 mV/ECS beaucoup plus proche d’une phase  plus pauvre en
cuivre, d’où la forte décroissance du potentiel libre observée dans ce cas.
  Pour des températures de traitement supérieures, il semble que la décomposition de la phase
 sursaturée se poursuive, mais on observe alors une augmentation du potentiel libre. Cette
variation ne serait donc plus reliée à l’évolution de la phase  qui ne serait alors plus
sursaturée, mais plutôt au grossissement de la phase -Al2Cu.
  En conclusion, on peut dire que, même si les alliages déposés par pulvérisation cathodique
ne sont pas dans un état métallique stable, ils ne subissent pas à température ambiante
d’évolution notable susceptible de modifier leur comportement électrochimique sur une
période de deux semaines.
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II.  CARACTERISATION ELECTROCHIMIQUE
     II 1.  Suivi du potentiel libre
  Les figures IV-4, 6 et 8 présentent l’évolution du potentiel libre de l’aluminium pur, du
cuivre pur et des différents alliages Al-Cu synthétisés en milieu sulfate pendant 1 heure.
Rappelons que, après leur dépôt par pulvérisation cathodique, les alliages ne sont pas polis.
Leur état de surface résulte donc de leur exposition dans l’atmosphère du laboratoire pendant
des périodes plus ou moins longues. Les potentiels mesurés au début des essais de suivi du
potentiel libre ne peuvent donc pas être comparés. Par contre, par la suite, le film d’oxyde
formé à l’air est remplacé par un autre film plus stable qui se forme en milieu sulfate et les
évolutions de potentiel peuvent alors être comparées.
Figure IV-4 : Suivi du potentiel libre des alliages Al- x % at Cu (0 < x < 1,8) durant 1h dans
une solution de Na2 SO4  à 0,1 M et 25 °C.
  Pour les alliages à faible teneur en cuivre, inférieure à 1,8 % at Cu (figure IV-4) on constate
globalement, une décroissance du potentiel libre au cours du temps. Cette évolution peut
s’expliquer par le fait que le film d’oxyde qui se développe sur les échantillons lors de
l’immersion en milieu sulfate est essentiellement constitué d’alumine et donc
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s’accompagne donc d’une diminution de la cinétique de la réaction de réduction de l’oxygène.
Dans le cas d’un matériau à l’état passif, cela se traduit par une diminution du potentiel de
corrosion conformément au schéma de la figure IV-5.
  Pour les alliages à teneur en cuivre élevée (35 à 56 % at Cu), on
augmentation du potentiel libre au cours du temps puis une stabilis
de celle du cuivre pur ou de l’alliage Al- 70 % at Cu pour lesque
relativement constant au cours de l’immersion (figure IV-6).
Figure IV-6 : Suivi du potentiel libre des alliages Al- x % at Cu (3
dans une solution de Na2 SO4  à 0,1 M et 25 °
  L’augmentation du potentiel libre, pour les alliages contenant 
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en milieu sulfate. Ce film d’oxyde étant en effet beaucoup plus conducteur électroniquement
car plus riche en cuivre notamment, la cinétique de réduction de l’oxygène n’est pas affectée
par sa croissance qui entraîne par contre une diminution du palier de passivité, ce qui se
traduit par une augmentation du potentiel libre (figure IV-7).
  Le comportement des alliages contenant 2 à 33 % at Cu (figure IV-8
analyser dans la mesure où ces alliages contiennent simultanément des 
phases plus riches en cuivre. On peut penser que, pendant la duré
comportement de l’une ou l'autre phase peut dominer, entraînant des ph
de décroissance du potentiel libre.
Figure IV-8 : Suivi du potentiel libre des alliages Al- x % at Cu (2,5 <
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  La figure IV-9 présente l’évolution, en fonction de la teneur en cuivre de l’alliage, du
potentiel libre atteint après une heure d’immersion, bien que ce potentiel ne soit pas vraiment
stable au bout de ce laps de temps. Cela permet néanmoins de mettre en évidence une forte
évolution du potentiel dans la gamme 0-7 % at Cu puisque ce potentiel varie de -1070 à -550
mV/ECS, ce qui correspond à une augmentation d’environ 500 mV.
Figure IV-9 : Potentiels libres des alliages Al-Cu mesurés au bout d’une heure selon leur
teneur en cuivre dans une solution de Na2 SO4  à 0,1 M et 25 °C.
  Cette forte évolution du potentiel est bien entendu à relier à la proportion croissante de phase
 (variant en théorie de 0 à 20 % Vol environ pour une teneur en cuivre dans l’alliage variant
de 0 à 7 % at) sur laquelle la réaction de réduction de l’oxygène est nettement plus aisée.
  Pour des teneurs en cuivre de l’alliage variant de 7 à 33 % at, la proportion volumique de la
phase  augmente de 20 à 100 % soit seulement d’un rapport 5 et l’évolution du potentiel est
donc moindre, de -550 à -430 mV/ECS. Autrement dit, la présence de faible proportion de
phase  dans un alliage constitué de phase  ne modifie que faiblement la cinétique
cathodique et le potentiel libre n’est donc que faiblement abaissé.
  Une variation analogue se produit pour les alliages à teneur en cuivre plus élevée, de 33 à 42
% at. On constate en effet une augmentation brutale du potentiel libre avec l’apparition de
phase 
2 dans une matrice  signifiant que la cinétique de la réaction cathodique est plus
importante sur la phase 
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  Notons que le potentiel libre de la phase 
2 est relativement proche de celui du cuivre pur et
donc de celui des phases intermédiaires : 2, 	, 2 et 2. Des transitions brutales de potentiel
correspondant à l’apparition de ces phases ne peuvent donc pas être mises en évidence. Cela
signifie par ailleurs que la cinétique de la réaction cathodique est sensiblement identique pour
les phases 
2 et  (Cu) et les phases intermédiaires.
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     II 2.  Courbes de polarisation potentiocinétiques
  La figure IV-10 présente, pour les différents matériaux déposés, la partie anodique des
courbes de polarisation potentiocinétique obtenues en milieu Na2SO4 0,1 M aéré par balayage
du potentiel appliqué à la vitesse de 1 V/h après le maintien des échantillons au potentiel libre
pendant 1 heure.
Figure IV-10 : Polarisation anodique des alliages modèles dans une solution de Na2SO4 à
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  On constate que tous les alliages, à l’exception du cuivre pur et de l’alliage Al- 70 % at Cu,
se trouvent en milieu sulfate dans un état de passivation spontanée. Les densités du courant de
passivité et donc celles du courant de corrosion se situent dans un domaine de valeurs
relativement étroit : de 10-6 à 5 x 10-6 A/cm². Il apparaît également que la valeur du courant
de passivité décroît lorsque la teneur en cuivre de l’alliage augmente. A haut potentiel, on
observe une augmentation du courant anodique, d’autant plus marquée que la teneur en cuivre
est plus élevée.
  L’observation des échantillons à la fin des essais (figure IV-11) révèle que l’aluminium pur
et les alliages à très faible teneur en cuivre ne sont pas attaqués. Par contre, à partir d’une
teneur d’environ 2 % at Cu, on commence à apercevoir des attaques localisées par piqûres.
  L’augmentation du courant anodique est donc très probablement liée à la propagation de ces
piqûres qui se produiraient sur les phases riches en cuivre étant donné que les ions sulfates
provoquent la corrosion par piqûres du cuivre et de ses alliages mais sont au contraire
inhibiteurs vis-à-vis de l’aluminium. Le développement des piqûres se fait cependant de
manière relativement lente contrairement au cas du cuivre pur pour lequel la sensibilité à la
Figure IV-11 : Etat de surface des
alliages Al- x %  at Cu après le tracé de
la courbe de polarisation anodique : (a)
x=0 ; (b) x= 0,3 ; (c) x=3,5 ; (d) x=7 ;
(e) x=33 ; (f) x=70 ; (g) x=100
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corrosion par piqûres dans ce milieu se traduit par une augmentation brutale du courant
anodique et l’absence de palier de passivité.
  La figure IV-12 présente la partie cathodique des courbes de polarisation potentiocinétique
obtenues dans les mêmes conditions expérimentales que pour la partie anodique.
Figure IV-12 : Polarisation cathodique des alliages modèles dans une solution de Na2SO4 à
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  Ces courbes confirment les hypothèses formulées précédemment pour expliquer les
variations du potentiel libre. En effet, on constate que, pour les alliages à faible teneur en
cuivre (inférieure à 1,1 % at), les vitesses des réactions cathodiques de réduction de l’oxygène
et réduction de l’eau sont faibles en raison de la faible conductibilité électronique des films
passifs constitués majoritairement d’alumine.  On remarque ensuite un deuxième groupe de
courbes, concernant les alliages contenant de 1,8 à 33 % at Cu pour lesquels les cinétiques des
réactions cathodiques et notamment celle de la réduction de l’eau sont nettement plus
importantes. Enfin, pour les alliages plus riches en cuivre, à partir de 35 % at Cu, l’apparition
de la phase 
2, ou de phases plus riches en cuivre, se traduit par l’apparition d’un palier,
correspondant au courant limite de réduction de l’oxygène, nettement plus marqué.
  La courbe IV-12 montre par ailleurs que, pour les alliages à teneur en cuivre inférieure à 1,8
% at, le potentiel libre diffère du potentiel de corrosion de 100 à 200 mV selon l’alliage
puisqu’une partie anodique apparaît sur les courbes de polarisation. Pour les alliages plus
riches en cuivre, potentiel libre et potentiel de corrosion ne semblent pas différer puisque sur
les courbes de la figure IV-12 le courant est toujours cathodique et sur la courbe IV-10,
concernant la partie anodique des courbes potentiocinétiques, toujours anodique. La
différence observée entre potentiel libre et potentiel de corrosion pour les alliages à faible
teneur en cuivre semble là encore être liée à la faible conductibilité électronique des films de
passivité. En effet, au potentiel libre, cette faible conductibilité limite la vitesse de réduction
cathodique et par suite celle de la réaction anodique conduisant à l’établissement de l’état
passif alors qu’à ce potentiel la réaction anodique pourrait être plus rapide. Lorsqu’ensuite, on
polarise l’échantillon au potentiel correspondant au potentiel libre, la réaction cathodique se
produit simultanément sur l’échantillon et sur la contre électrode, avec une vitesse beaucoup
plus élevée sur cette dernière. Le courant anodique de passivation n’est alors plus limité par la
réaction cathodique et est alors plus élevé conduisant à une passivation plus rapide comme le
montre la décroissance rapide du courant au début de la polarisation. A un potentiel imposé
proche du potentiel libre, le comportement de l’alliage est donc globalement anodique
expliquant donc l’apparition d’une zone anodique sur des courbes qui auraient dû être
totalement cathodiques. Ce phénomène se produit également lors du tracé des courbes
anodiques mais ne peut pas être mis en évidence puisque les courbes restent toujours
anodiques.
  A la fin des essais de tracé des courbes cathodiques, on observe des attaques de corrosion
localisée pour les échantillons contenant plus de 2 % at Cu, comme cela avait été relevé pour
les échantillons polarisés anodiquement, bien que, dans certains cas, la densité de piqûres
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semble ici plus faible (figure IV-13). On peut donc en déduire que  ces piqûres apparaissent
lors du maintien au potentiel libre pendant une heure. Elles sont cependant peu actives
puisqu’elles n’ont qu’une faible influence sur les courbes de polarisation (à l’exception de
celle du cuivre pur).
  En fait, ces piqûres n’influencent pas les courbes cathodiques certainement du fait de leur
repassivation à bas potentiel. Par ailleurs, elles ne peuvent pas non plus influencer les courbes
anodiques puisque les paliers de passivité sont bien définis. Ce n’est qu’à haut potentiel qu’on
observe une légère augmentation du courant anodique.
     II 3.  Phénomènes d’évolution de surface
  Des profils de répartition en profondeur de différents éléments présents à la surface
d’échantillons auxquels on a fait subir des essais électrochimiques ont été réalisés en utilisant
la spectrométrie de masse des ions secondaires (SIMS). Le but est ici d’étudier l’évolution de
la composition chimique superficielle des alliages binaires Al-Cu lorsque ceux-ci sont
Figure IV-13 : Etat de surface des
alliages Al- x %  at Cu après le tracé de
la courbe de polarisation cathodique :
(a) x=0 ; (b) x= 0,3 ; (c) x=3,5 ; (d)
x=7 ; (e) x=33 ; (f) x=70 ; (g) x=100
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immergés en milieu sulfate en étant polarisés à un potentiel donné. Ces analyses ont été
réalisées sur un alliage synthétisé contenant 5 % at Cu et sur d’autres échantillons du même
alliage polarisés à différents potentiels (-2 V, -1,5 V et –1 V/ECS) dans une solution de
Na2SO4 0,1M à 25°C pendant une heure. Il faut noter que, pour l’échantillon polarisé à -1,5
V/ECS, on observe un phénomène de noircissement de la surface similaire à celui observé sur
des échantillons polarisés depuis le potentiel libre jusqu’à des potentiels plus cathodiques.
Pour réaliser l’analyse, on effectue une abrasion du matériau en le bombardant à l’aide d’une
source d’ions Cs+. Le cratère obtenu a une forme qui peut être décrite simplement par un
parallélépipède de longueur égale à sa largeur de 150 µm environ et de hauteur comprise entre
1 et 5 µm selon l’échantillon analysé. La zone de l’échantillon qui est analysée se situe au
centre du cratère et mesure environ 30 µm de diamètre. Au cours de l’abrasion, le matériau est
pulvérisé et l’on recueille les ions secondaires positifs CsM+ car ils apportent une information
plus caractéristique de la concentration réelle des éléments.
  La figure IV-14 présente les spectres obtenus pour l’alliage n’ayant pas subi de traitements
(1) et pour l’alliage qui a subi une ampérométrie conduisant au noircissement de la surface
(2).
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Figure IV-14 : Analyse SIMS d’un alliage Al- 5 % at Cu sans traitements (1) et après
ampérométrie de 1 h à -1,5 V/ECS dans une solution de Na2SO4 0,1M à 25°C (2). Signal
caractéristique de l’aluminium (a), du cuivre (b) et de l’oxygène (c).
  Les analyses réalisées pour l’alliage brut de réception montrent que l’interface entre l’alliage
déposé et le substrat correspond à un temps d’abrasion de l’ordre de 200 s. On observe à ce
niveau que le signal caractéristique de l’aluminium chute légèrement tandis que le signal de
Temps d’abrasion (s)
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l’oxygène présente un faible pic. Ceci met en évidence la présence d’une fine couche d’oxyde
à l’interface alliage/substrat provenant d’une oxydation à l’air libre du substrat avant le dépôt.
De la même façon, on observe que l’alliage modèle est légèrement oxydé en surface. Par
ailleurs, on observe que l’énergie du signal caractéristique du cuivre est similaire entre le
substrat et l’alliage. En fait, comme pour l’aluminium, la différence de composition chimique
entre le substrat et l’alliage est trop faible pour identifier une variation conséquente de
l’énergie du signal. Néanmoins, on peut remarquer une zone riche en cuivre à l’interface entre
l’alliage et le substrat. Ceci peut être relié à la différence entre le taux de pulvérisation de
l’aluminium et celui du cuivre. En effet, comme le taux de pulvérisation du cuivre est
supérieur à celui de l’aluminium, il se pourrait que dans les premiers instants de pulvérisation
cathodique, et ce malgré un temps de pré-pulvérisation conséquent, le cuivre se vaporise en
quantité plus importante avant qu’un équilibre ne soit atteint.
  Enfin, on note aussi que le signal caractéristique de l’oxygène est nettement observable à la
surface de l’alliage et à l’interface avec le matériau.
  Après le test électrochimique, l’interface entre le substrat et l’alliage déposé est nettement
moins observable. Cependant, il semblerait que cette interface puisse correspondre à un temps
d’abrasion de l’ordre de 1500 s. En effet, au delà de ce temps d’abrasion, les intensités des
signaux caractéristiques des différents éléments dans le substrat deviennent stables et
correspondent à celles mesurées pour l’échantillon après dépôt. Ainsi, il semblerait que
l’ensemble de la couche d’alliage déposée ait été concernée par le phénomène de
noircissement. Cependant, la rugosité de la surface est telle qu’il est en fait difficile d’essayer
de situer l’interface en se basant sur cette analyse.
  La comparaison des signaux de l’aluminium mesurés sur les échantillons avant et après
l’essai d’ampérométrie montre que la couche sombre formée en ampérométrie est nettement
appauvrie en aluminium. En revanche, cette couche est fortement enrichie en cuivre et les
éléments oxygène et soufre sont aussi présents en grande quantité.
  Ainsi, cette couche formée semble caractéristique d’une dissolution sélective de l’aluminium
conduisant à un enrichissement important en cuivre pour des potentiels cathodiques.
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     II 4.  Synthèse
  La figure IV-15 représente les variations du comportement électrochimique global et de la
microstructure des alliages en fonction de leur teneur en cuivre.
Figure IV-15 : Evolution du comportement électrochimique global (a) et de la microstructure
des alliages (b) en fonction de leur teneur en cuivre.
  On observe une transition dans le comportement électrochimique global caractérisé par
l’évolution du potentiel libre pour une teneur en cuivre de 7 % at dans l’alliage. Comme nous
l’avons vu lors des traitements thermiques, il est probable que cette composition chimique
particulière corresponde à une évolution de la microstructure en passant d’une phase 
sursaturée à une décomposition en  + . Il apparaît donc clairement que l’évolution de la
microstructure par précipitation progressive de la phase -Al2Cu au sein de l’alliage engendre
cette transition du comportement électrochimique global. De plus, une corrélation entre le
comportement électrochimique global et la microstructure des alliages est de nouveau
clairement mise en évidence lors de la transition observée pour une teneur en cuivre de 33 %
at (phase -Al2Cu). Ainsi, il nous a paru important d’étudier plus précisément l’interaction
pouvant exister entre les différentes phases métalliques dans ces alliages binaires.
III.  COUPLAGE GALVANIQUE
  Des essais de mesure du courant résultant du couplage galvanique entre deux alliages Al-Cu
à teneurs en cuivre différentes ont été réalisés en milieu sulfate (Na2SO4 0,1 M). La surface de
chaque échantillon était de 2 cm². Comme cela était attendu, l’alliage contenant la plus faible
teneur en cuivre avait un comportement globalement anodique. Mais le courant mesuré ne
représente qu’une partie du courant galvanique mis en jeu. En effet, l’anode et la cathode
peuvent, selon leurs compositions chimiques, être composées de phases différentes générant
des courants de couplage galvanique interne ne pouvant pas être mesurés. Ces courants
% at Cu 
0 7 33 10050
 
 Phase + riche en cuivre
a
b
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dépendent de la surface relative de chacune des phases. Nous avons donc calculé le
pourcentage volumique de chaque phase dans les différents alliages testés à partir du
diagramme de phase à l’équilibre en utilisant les valeurs de densité 2,7 pour la phase , 4,33
pour la phase -Al2Cu et 4,46 pour la phase 
2-AlCu. Le tableau IV-2 donne les pourcentages
des phases ainsi obtenues. Pour expliquer les résultats de ces essais de couplage, nous nous
sommes basés sur ces considérations théoriques plutôt que sur les résultats de diffraction
électronique données dans le chapitre III qui nous paraissent trop imprécis.
  Par la suite nous nommerons sous la forme « x/y » les différents couples galvaniques réalisés
où x et y représentent les pourcentages atomiques en cuivre de l’anode et de la cathode.
Tableau IV-2 : Proportions théoriques des différentes phases métalliques des alliages
binaires Al-Cu.
Alliages % de phases en volume (diagramme de phase àl’équilibre)
-Al -Al2Cu 2-AlCu
Al- 0,2 % at Cu 99,5 0,5 -
Al- 1,8 % at Cu 95,1 4,9 -
Al- 2,5 % at Cu 93,2 6,8 -
Al- 3 % at Cu 91,8 8,2 -
Al- 7 % at Cu 80,6 19,4 -
Al- 22 % at Cu 35,7 64,3 -
Al- 33 % at Cu - 100 -
Al- 35 % at Cu - 87 13
Al- 42 % at Cu - 44 56
     III 1.  Couplage entre alliages Al-Cu contenant les phases  et 
  Dans un premier temps, nous avons mesuré le courant de couplage entre une anode
contenant les phases  et  et une cathode contenant  +  ou uniquement la phase . La
figure IV-16 présente le courant de couplage mesuré sur une période de 2 heures pour
différents couples.
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Figure IV-16 : Evolution au cours du temps du courant de couplage galvanique entre deux
alliages Al-Cu dont la teneur en cuivre est comprise entre 0,2 et 33 % at Cu dans une solution
de Na2SO4 0,1 M à 25 °C.
  On constate que, pour les couples avec une anode contenant une faible teneur en cuivre (0,2
à 2,5 % at), le courant de couplage est quasiment nul au début du couplage jusqu’à environ
2000 secondes. Par la suite, ce courant augmente jusqu’à une valeur de l’ordre de 1 ou 2
µA/cm² puis décroît finalement. Pour des teneurs en cuivre de l’anode plus élevées (3 à 22 %
at), le même type de variation du courant est observé, la seule différence étant la présence
d’un petit pic de courant se manifestant sur une durée d’environ 1000 s et apparaissant
d’autant plus tôt que la teneur en cuivre de l’anode est plus élevée. L’origine de ce pic de
courant n’a pas été identifiée.
  Des essais de couplage réalisés sur des périodes beaucoup plus longues ont montré que, pour
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Figure IV-17 : Evolution au cours du temps du courant de couplage galvanique entre les
alliages à 3 et 33 % at Cu dans une solution de Na2SO4 à 0,1 M (25 °C).
  Au sein des différents couples galvaniques qui ont été réalisés, les phases métalliques -Al
et -Al2Cu peuvent être présentes toutes deux à l’anode et à la cathode. Il est évident que la
phase  présente un comportement anodique aussi bien à l’anode qu’à la cathode, avec une
densité de courant anodique identique ia. De même, la phase , qu’elle soit présente à l’anode
ou à la cathode, a un comportement cathodique (réduction de l’oxygène) caractérisé par une
densité de courant cathodique identique ic. Comme les proportions surfaciques occupées par
chacune des phases dans les alliages sont supposées égales aux proportions volumiques
calculées précédemment et que le courant ICoupl mesuré lors du couplage est égal à (Ic2 - Ia2)
ou à (Ia1 - Ic1), Ic2, Ia2, Ia1 et Ic1 étant définis sur la figure IV-18, on en déduit l’expression de
la densité du courant anodique ia :
ia = I Coupl . (Sc1 + Sc2) / (Sa1 .  Sc2 - Sa2 .  Sc1)
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Figure IV-18 : Représentation schématique des réactions électrochimiques résultant du
couplage galvanique entre des alliages binaires Al-Cu composés uniquement des phases -Al
et -Al2Cu.
  La densité de courant anodique ia est ainsi proportionnelle au courant mesuré lors du
couplage galvanique. Le facteur de proportionnalité dépend de la proportion en phases  et 
à l’anode et à la cathode. La figure IV-19 représente la densité de courant anodique ia au cours









ICoupl = Ic2 - Ia2
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Figure IV-19 : Variation de la densité de courant anodique ia au cours du couplage
galvanique entre des alliages binaires Al-Cu dont la teneur en cuivre est comprise entre 0,2 et
33 % at Cu.
  Il apparaît que plus l’anode est riche en cuivre, ce qui correspond à une plus grande
proportion de phase -Al2Cu, plus l’augmentation initiale du courant est importante. De la
même manière, la valeur maximale du courant anodique iamax (indépendamment du pic de
courant) augmente avec la proportion de phase . La figure IV-20 montre que la valeur de la
densité de courant iamax est proportionnelle à Sc / Sa, où Sc = Sc1 + Sc2 et Sa = Sa1 + Sa2. La
pente de la droite de régression correspond à la densité de courant cathodique ic. Comme cette
densité de courant cathodique correspond à la valeur maximale du courant mesuré lors du
couplage galvanique, elle a la même valeur pour tous les couples et est égale à 1,5 µA/cm².
Cette valeur est proche de la densité de courant qui correspond au plateau de réduction de
l’oxygène qui a été observé sur les courbes de polarisation cathodique de l’alliage Al- 33 % at
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Figure IV-20 : Variation de la densité de courant anodique maximale (ia max) en fonction du
rapport de surface des phases  / (Sc = Surface cathodique totale et Sa = Surface anodique
totale).
  Avant leur couplage galvanique, tous les alliages présentent initialement un film d’oxyde
formé à l’air libre (pas de polissage après le dépôt). Lorsque le couple galvanique est plongé
dans la solution, ce film confère une bonne protection aux alliages puisque le courant du
couplage est initialement proche de 0 (figure IV-16). Par la suite, l’augmentation du courant
peut être reliée à l’instabilité du film d’oxyde formé sur la phase  : le film formé à l’air libre
se détruit lentement laissant place à la formation d’un nouveau film plus stable en milieu
sulfate. La cinétique de la réaction d’oxydation correspondante augmente lorsque le rapport
/ augmente. L’augmentation de la densité de courant anodique ia s’accompagne de
l’augmentation de ic. Toutefois, lorsque ic a atteint la valeur limite de 1,5 µA/cm², la cinétique
de la réaction d’oxydation est alors maximale. Pour des temps plus longs, la destruction du
film formé à l’air libre et la croissance du nouveau film conduisent à une meilleure protection.
Le courant mesuré au bout de 2 heures est effectivement légèrement inférieur au courant de
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  Il apparaît donc qu’en milieu sulfate, pour les alliages Al-Cu, le couplage galvanique entre
les phases  et  n’est pas défavorable à la phase  qui demeure à l’état passif. Les faibles
courants de couplage mesurés résultent seulement de la transformation du film d’oxyde formé
à l’air libre en un film plus stable en milieu sulfate. La micrographie de la figure IV-21 (a)
confirme en effet que l’ « anode » du couple 1,8 / 22 qui est constituée majoritairement de
phase  n’est pas attaquée après deux heures de couplage.
Figure IV-21 : Micrographies optiques de la surface de (a) Al- 1,8 % at Cu et de (b) (c) Al-
22 % at Cu couplés pendant 2 heures dans une solution Na2SO4 0,1 M (25°C).
  En revanche, la « cathode » dans laquelle la phase  est en forte proportion, a été l’objet
d’attaques localisées (figure IV-21 (b) et (c)). On remarque en effet la présence de piqûres
recouvertes d’un dôme de produits de corrosion comme celles qui se forment sur le cuivre pur
en milieu sulfate [70,71]. On peut donc penser que ces piqûres se forment sur la phase  riche
en cuivre de l’alliage Al- 22 % at Cu. Elles n’apparaissent pas sur l’alliage Al- 1,8 % at Cu,
certainement en raison de la trop faible proportion de phase . De plus, les piqûres ont été
observées en plus grand nombre lorsque l’alliage Al- 33 % at Cu a été couplé à une anode
dont la teneur en cuivre était plus faible. De la même manière, les piqûres étaient plus
nombreuses sur l’Al- 33 % at Cu que sur l’Al- 22 % at Cu lorsque ces alliages ont été couplés
à une même anode. Ceci provient du fait que les piqûres sont plus nombreuses à la cathode
lorsque la différence de teneur en cuivre entre l’anode et la cathode est plus importante.
     III 2.  Couplage d’alliages Al-Cu riches en cuivre
  La figure IV-22 présente l’évolution du courant du couplage (en fonction du temps
d’immersion) d’échantillons dont l’un des deux au moins possède une teneur en cuivre
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obtenues pour les couplages entre alliages à faible teneur en cuivre. Le courant maximum est
cependant obtenu pour des durées d’immersion plus courtes, de l’ordre de 1000 s pour la
plupart des couples testés.
Figure IV-22 : Evolution au cours du temps du courant de couplage galvanique entre deux
alliages Al-Cu dont la teneur en cuivre est comprise entre 22 et 100 % at Cu dans une
solution de Na2SO4 0,1 M à 25 °C.
  Bien que légèrement supérieurs au cas précédent, les courants de couplage restent
relativement faibles après 2 heures d’immersion, leurs valeurs étant également proches des
courants de passivité. Il semble donc, là encore, que le couplage galvanique ne provoque pas
de corrosion des phases les plus anodiques.
  Des calculs de densités de courant relatives à chaque phase ne peuvent pas être effectués en
raison du nombre limité d’essais effectués avec chaque type d’alliages et du manque de
données sur les densités des phases les plus riches en cuivre, à l’exception du couple 22/42.
Dans ce couple, l’anode est constituée de 35,7 % et 64,3 % Vol de phases  et 
respectivement alors que la cathode est constituée de 44 % et 56 % Vol de phases  et 
2
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anodique et la phase 
2 un comportement cathodique, celui de la phase  peut être soit
cathodique, soit anodique, soit à la fois anodique et cathodique.
Figure IV-23 : Représentation schématique des réactions électrochimiques résultant du
couplage galvanique entre l’alliage Al- 22 % at Cu et l’alliage Al- 42 % at Cu.
  Si on suppose que le comportement de la phase  est globalement cathodique, alors, en








Soit                               ICoupl = S . ia – S1 . ic
1 = S2 . ic2 + S2 . ic2
  Si l’on considère, comme précédemment, que le courant de couplage atteint sa valeur
maximum lorsque les courants cathodiques sur les phases  et 
2 atteignent leur valeur limite,




 = 16,2 µA/cm²
et                                                          ic
2 = 7,4 µA/cm²
  La valeur de ia
max est supérieure aux valeurs obtenues précédemment mais n’est pas
aberrante. Par contre, la valeur limite de la densité de courant de réduction de l’oxygène sur la
phase 
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trop faible. En effet, le plateau de réduction de l’oxygène sur la courbe potentiocinétique de
l’alliage Al- 42 % at Cu se situe au dessus de 100 µA/cm² et donc la valeur de ic
2 devrait être
approximativement le double. La différence de valeur est trop importante pour être attribuée à
une imprécision de mesure. Cela signifierait donc que la phase  dans le couple 22/42 ne
possède pas un comportement cathodique mais plutôt un comportement anodique, même si
une composante minoritaire cathodique n’est pas à exclure.
  Mais, si l’on suppose que le courant concernant la phase  est globalement anodique, les
calculs conduisent à une solution totalement aberrante puisqu’on obtient une densité de
courant anodique sur la phase  de -424 µA/cm². L’hypothèse de l’existence d’un courant
cathodique sur la phase  dans le couple 22/42 semble donc préférable. Mais il faut alors
envisager le fait que, dans ce cas là, la cinétique de la réaction cathodique ne correspondrait
pas au courant cathodique limite mais à un point de la droite de Tafel. Ceci est confirmé par
les calculs réalisés pour le couple galvanique 33/42. Dans ce cas là, l’anode est constituée
uniquement de la phase  qui aurait un rôle anodique alors que la phase 
2 de la cathode
jouerait un rôle cathodique. Les calculs conduisent alors à une valeur de la densité de courant
cathodique sur la phase 
2 de 5,6 µA/cm². Cette valeur est légèrement inférieure à celle
obtenue pour le couple 22/42 ce qui est compatible avec le fait que, le potentiel libre de
l’alliage à 33 % at Cu étant légèrement supérieur à celui de l’alliage à 22 % at Cu, le potentiel
du couple 33/42 doit être légèrement supérieur à celui du couple 22/42 entraînant donc une
valeur légèrement plus faible pour le courant cathodique sur la phase 
2.
  Pour les alliages contenant des teneurs très élevées en cuivre, nous avons vu que les
potentiels libres sont très voisins. Les couples galvaniques mettant en jeu de tels alliages
généreront donc des courants de couplage plus faibles. C’est bien ce que l’on constate si l’on
compare les courants dus aux couples 33/56 et 42/56. La même constatation peut être faite
avec les couples 42/100 et 56/100.
  La figure IV-24 montre les états de surface des alliages Al- 33 % at Cu et Al- 42 % at Cu
couplés durant 2 heures. Les états de surface sont similaires à ceux observés pour des alliages
de teneur en cuivre plus faible. L’anode Al- 33 % at Cu présente seulement quelques piqûres
alors que la cathode Al- 42 % at Cu est couverte de nombreuses piqûres.
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Figure IV-24 : Micrographies optiques des surfaces de l’alliage Al- 33 % at Cu (a) et (b) et
de l’alliage Al- 42 % at Cu (c) et (d) couplés pendant 2 heures dans une solution de Na2SO4 à
0,1 M (25°C).
  Même si l’alliage Al- 33 % at Cu est majoritairement composé de phase  sensible à la
piqûration, les piqûres sont moins nombreuses que dans le cas où cet alliage joue le rôle de
cathode. L’alliage Al- 42 % at Cu est composé de 56 % Vol de phase 
2 et de 44 % Vol de
phase . La surface du couple 33/42 est donc composée d’environ ¾ de phase  pour ¼ de
phase 
2. La phase 
2 apparaît beaucoup plus sensible à la piqûration que la phase . Ceci
montre bien que la sensibilité à la piqûration des différentes phases en milieu sulfate
augmente considérablement avec la teneur en cuivre.
IV.  CONCLUSION
  Au travers de cette étude, une corrélation a pu être établie entre la microstructure et le
comportement électrochimique des alliages binaires Al-Cu. Plus particulièrement, l’influence
de la phase métallique -Al2Cu a été mise en évidence tant dans les phénomènes
électrochimiques liés au potentiel libre ou aux différentes polarisations que dans les
phénomènes de couplage galvanique.
  En revanche, on sait que le comportement à la corrosion des alliages binaires Al-Cu est
fortement conditionné par la couche de passivation qui se développe à leur surface sous
certaines conditions. Ainsi, il apparaît nécessaire d’étudier les phénomènes électrochimiques
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  Parmi les méthodes de protection anti-corrosion, applicables aux alliages d’aluminium,
l’anodisation est une solution largement utilisée. Toutefois certains problèmes se présentent
du fait de l’hétérogénétité de ces couches d’oxyde, difficultés souvent rencontrées dans le cas
des alliages de la série 2000. En effet, des différences locales en terme de composition
chimique et de structure sont observées pour les films anodiques formés sur les alliages de la
série 2000 selon que l’on considère le film d’oxyde sur la matrice ou le film d’oxyde au
niveau des intermétalliques riches en cuivre. Ces différences sont à l’origine de phénomènes
de couplage galvanique et peuvent expliquer l’initiation de processus de corrosion localisée.
  Le but de ce chapitre est donc de présenter une caractérisation chimique et structurale des
films anodiques formés sur des alliages binaires Al-Cu. Dans le cadre de cette étude, la teneur
en cuivre des alliages ne varie que de 0 à 7 % at. Quelques résultats caractérisant le
comportement électrochimique de ces alliages anodisés sont présentés à la fin de ce chapitre.
I.  PREMIERES OBSERVATIONS REALISEES LORS DE L’ANODISATION
     I 1.  Suivi du potentiel au cours du temps lors de l’anodisation
  Comme cela a été dit dans le chapitre 2, les alliages Al-Cu ont été anodisés en milieu
pentaborate d’ammonium en mode galvanostatique : une densité de courant constante égale à
5 mA/cm² a été appliquée, pour une tension maximale atteinte de 150 V (117 V pour l’alliage
Al- 7 % at Cu).
  La figure V-1 montre la variation du potentiel au cours du temps lors du processus
d’anodisation pour les différents alliages modèles. Dans les tout premiers instants de
l’anodisation, une augmentation brutale du potentiel de 0 à 4 V, due au film d’oxyde formé à
l’air libre, a été observée pour tous les alliages anodisés. On observe ensuite deux types de
comportement bien distincts selon la teneur en cuivre de l’alliage modèle. Pour des alliages
dont la teneur en cuivre est inférieure à 2 % at, on observe une variation linéaire du potentiel
au cours du temps et cela jusqu’à un potentiel d’anodisation de 150 V. Pour les alliages dont
la teneur en cuivre est supérieure à 2 % at, l’évolution du potentiel est plus complexe et trois
régions peuvent être définies. Jusqu’à un potentiel voisin de 70 V, le potentiel augmente
linéairement au cours de l’anodisation comme pour les alliages à plus faible teneur en cuivre.
Cela définit la région 1. On observe ensuite une région intermédiaire (région 2) où le potentiel
augmente plus rapidement au cours du temps. Enfin, on peut définir une troisième région
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(région 3) où la variation du potentiel au cours du temps d’anodisation est plus faible et
irrégulière.
Figure V-1 : Courbes d’anodisation  d’alliages binaires Al- x % at Cu (0  x  7). Mesure du
potentiel au cours du temps pour une anodisation à 5 mA/cm² dans une solution de
pentaborate d’ammonium (NH4)2 B10 O16 , 8 H2O 0,1 M à 25 °C.
     I 2.  Mise en évidence d’une couche enrichie en cuivre et de la génération de bulles
            d’oxygène
  Pour comprendre les processus électrochimiques qui se produisent au cours de l’anodisation
et qui sont à l’origine des observations précédentes, la structure et la composition chimique
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morphologie des films anodiques, des observations par STEM (Scanning Transmission
Electronic Microscopy) ont été réalisées au sein des laboratoires de l’UMIST sur les différents
alliages anodisés. La figure V-2 montre ainsi une observation par STEM des alliages Al- 0,8
% at Cu et Al- 3,5 % at Cu anodisés jusqu’à 70 V soit dans la région 1.
  Cette micrographie montre que la région 1 correspon
d’un film anodique amorphe et uniforme d’alumine 
semblerait toutefois que la morphologie des films a
diffère légèrement l’une de l’autre avec un film a
l’alliage à faible teneur en cuivre. De plus, l’inter
surface du film anodique apparaissent rugueuses pou
pas le cas pour l’alliage Al- 0,8 % at Cu.
  Des analyses basées sur la méthode EFM (Energy F
la distribution des différents éléments chimiques, n
cuivre au sein du film anodique ainsi qu’à l’interfac
suivant (Tableau V-1), une image en mode STEM
présentées pour l’alliage Al- 0,8 % at Cu anodisé jus
Cu anodisé jusqu’à 70, 124 et 150 V, valeurs de pot





b100 nm 100 nm
Figure V-2 : Observations STEM
d’un alliage Al- 0,8 % at Cu (a) et
d’un alliage Al- 3,5 % at Cu (b)
anodisés jusqu’à 70 V à 5 mA/cm²
dans une solution de pentaborate
d’ammonium 0,1 M à 25°C.d, pour les deux alliages, à la formation
dont l’épaisseur est d’environ 70 nm. Il
nodiques formés sur ces deux alliages
nodique qui apparaît plus dense pour
face alliage/film anodique ainsi que la
r l’alliage Al- 3,5 % at Cu ce qui n’est
iltering Mapping) ont permis d’observer
otamment l’aluminium, l’oxygène et le
e alliage/film anodique. Dans le tableau
 et les analyses EFM associées sont
qu’à 70 V et pour l’alliage Al- 3,5 % at
entiel correspondant respectivement à la
n de la région 3.
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Tableau V-1 : Images STEM et EFM de l’alliage Al- 0,8 % at Cu anodisé à 5 mA/cm²
jusqu’à 70 V et de l’alliage Al- 3,5 % at Cu anodisé à 5 mA/cm² jusqu’à 70, 124 et 150 V
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  La comparaison des images EFM des alliages Al- 0,8 % at Cu et Al- 3,5 % at Cu anodisés
jusqu’à 70 V montre que l’aluminium est présent en plus petite quantité dans le film anodique
de l’alliage Al- 3,5 % at Cu tandis que l’oxygène a été détecté en plus grande quantité dans le
film anodique développé sur l’alliage Al- 3,5 % at Cu, ce qui a aussi été mis en évidence
grâce à des analyses EDX (Figure V-3). En effet, une analyse EDX fine des films anodiques a
pu être réalisée en utilisant un analyseur HAADF (High Angle Annular Dark Field) et en
réalisant un balayage depuis la surface externe du film anodique jusqu’à l’alliage et cela
perpendiculairement aux films anodiques. Un profil de concentration a ainsi été réalisé pour
chaque élément constitutif de l’alliage ou du film (Al, Cu et O). Sur les images EFM, on peut
voir que l’excès d’oxygène dans le film anodique formé sur l’alliage Al- 3,5 % at Cu est
accompagné par la présence d’une couche enrichie en cuivre qui n’est pas observée pour
l’alliage Al- 0,8 % at Cu anodisé jusqu’à 70 V. Cet enrichissement est mis en évidence par
une fine bande lumineuse à l’interface alliage / film. La couche enrichie en cuivre est
relativement uniforme et continue pour une anodisation de l’alliage Al- 3,5 % at Cu jusqu’à
70 V. En revanche, pour une anodisation jusqu’à 124 et 150 V, cette couche est plus
irrégulière et les observations STEM mettent en évidence une forte rugosité à l’interface
alliage / film. De plus, ces observations montrent un endommagement conséquent du film
anodique qui se traduit par l’apparition de zones défectueuses au dessus de l’enrichissement
en cuivre. Les images EFM montrent que ces zones sont dépourvues d’aluminium, de cuivre,
mais aussi d’oxygène. En revanche, l’oxygène est d’autant plus présent dans les autres parties
du film que l’anodisation a été effectuée jusqu’à des hauts potentiels. Ainsi, ces zones
défectueuses du film sont probablement dues à des bulles d’oxygène présentes initialement
dans le film et qui ont par la suite explosé. La présence de cette couche enrichie en cuivre à
l’interface entre le film anodique et l’alliage pour l’alliage Al- 3,5 % at Cu anodisé jusqu’à
70, 124 et 150 V est aussi mise en évidence sur les analyses EDX (Figure V-3) qui confirment
que cet enrichissement en cuivre augmente au cours de l’anodisation.
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Figure V-3 : Spectres EDX des éléments aluminium, oxygène et cuivre de l’alliage Al- 0,8 %
at Cu anodisé jusqu’à 70 V (a) et de l’alliage Al- 3,5 % at Cu anodisé jusqu’à 70 V (b), 124 V
(c) et 150 V (d) à 5 mA/cm² dans une solution de pentaborate d’ammonium 0,1 M (25°C).
  Par ailleurs, on peut voir sur ces spectres, toujours pour cet alliage, que le signal de
l’oxygène présente un pic juste au-dessus de l’enrichissement en cuivre, ce qui est
caractéristique de la présence d’oxygène en excès par rapport à la quantité présente dans le
film anodique. Cela rejoint nos observations quant à la dégradation des films anodiques
formés à hauts potentiels par explosion de bulles d’oxygène. D’ailleurs, des observations
réalisées au cours de l’anodisation d’alliages contenant plus de 2 % at de cuivre ont montré
que, lorsque le potentiel augmentait, un nombre croissant de bulles d’oxygène pouvait être
observé à la surface des alliages. L’explosion de ces bulles d’oxygène engendrait une forte
détérioration du film anodique. Pour les alliages contenant de 3 à 7 % at de cuivre, les zones
du film qui avaient été détériorées laissaient apparaître une sous-couche bleutée
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  Enfin, cette génération d’oxygène peut aussi expliq
observée à l’interface alliage/film. Le fait que cette rug
Cu3.5at%, dès un potentiel de 70 V laisse penser que l’o
bulles d’oxygène qui sont deux processus intimement l
suite, commencent au moins à la fin de la région 1.
II.  MORPHOLOGIE, COMPOSITION ET STRUC
     II 1.  Comportement du cuivre : formation d’une 
              cuivre et oxydation du cuivre
  Les analyses EDX réalisées et les images obtenues en
formés sur les différents alliages Al-Cu ont mis en évid
de 2 % at Cu, une couche enrichie en cuivre à l’interfa
STEM haute résolution obtenues pour un alliage Al-
potentiels (70 et 124 V) ont montré que, lors du process
donc à l’interface film anodique/alliage sur une épaisseu
film anodique, comme le montre la figure V-5 réalis
anodisé jusqu’à 124 V.
Film d’oxyde
DétériorationCouche bleutée
200 µmFigure V-4 : Etat de surface d’un
alliage Al- 3,5 % at Cu anodisé
jusqu’à 150 V à 5 mA/cm² dans une
solution de pentaborate d’ammonium
(NH4)2 B10 O16 , 8 H2O 0,1 M à 25
°C.uer, au moins en partie, la rugosité
osité soit observée, pour l’alliage Al-
xydation du cuivre et la génération de
iés, comme nous le montrerons par la
TURE DES FILMS ANODIQUES
couche interfaciale enrichie en
 mode EFM pour les films anodiques
ence, pour les alliages contenant plus
ce alliage/film anodique. Des images
 3,5 % at Cu anodisés à différents
us d’anodisation, le cuivre s’accumule
r d’environ 2 nm juste en dessous du
ée pour l’alliage précédemment cité
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Figure V-5 : Mise en évidence de l’enrichissement en cuivre à l’interface film/alliage.
Anodisation réalisée sur un alliage Al- 3,5 % at Cu à 5 mA/cm² jusqu’à 124 V dans une
solution de pentaborate d’ammonium (NH4)2 B10 O16 , 8 H2O 0,1 M à 25 °C.
  Cette accumulation de cuivre à l’interface alliage/film anodique peut s’expliquer par le fait
que l’oxydation du cuivre nécessite une énergie libre de Gibbs supérieure à celle nécessaire à
la formation d’alumine. Ainsi, comme l’oxydation du cuivre est postérieure à celle de
l’aluminium, le cuivre s'accumule sous le film anodique dans une couche d’épaisseur 1-2 nm.
Le film anodique formé initialement ne comporte donc pas de cuivre. Cependant lorsqu’une
concentration suffisante en cuivre dans la couche enrichie est atteinte, le cuivre de cette
couche peut alors s’oxyder.
  Des analyses RBS ont été effectuées dans le cadre de cette étude pour préciser le rôle du
cuivre lors du processus d’anodisation. Elles ont eu pour but, d’une part de mettre en évidence
l’évolution de l’enrichissement en cuivre lors du processus d’anodisation, et d’autre part
d’étudier l’influence de la teneur en cuivre de l’alliage sur ces processus.
          II 1. 1.  Influence de la teneur en cuivre de l’alliage
  Les analyses RBS réalisées ont permis de comparer le spectre caractéristique d’un alliage
Al-Cu au spectre de ce même alliage anodisé jusqu’à 150 V. L’interprétation de ces différents
spectres a ainsi permis de mettre en évidence la couche enrichie en cuivre. Comme l’indique
la figure V-6, c’est à partir d’un alliage contenant 0,2 % at Cu qu’un enrichissement en cuivre
a pu être observé. La couche enrichie, présente juste sous le film anodique, mesurait moins de
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enrichissement en cuivre ne cessait d’augmenter. Cependant, il était très difficile de définir
avec précision l’épaisseur de cette couche enrichie pour chaque alliage.
Figure V-6 : Spectres RBS correspondant aux alliages anodisés à 5 mA/cm² jusqu’à 150 V
dans une solution de pentaborate d’ammonium 0,1M à 25°C : Spectres de l’aluminium pur
(a), Al- 0,1 % at Cu (b), Al- 0,2 % at Cu (c), Al- 0,3 % at Cu (d), Al- 0,8 % at Cu (e), Al-1,1 %
at Cu (f) et Al- 1,8 % at Cu (g).
  Ces résultats ont été confirmés en analysant les films anodiques formés sur les différents
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d’observer très finement l’enrichissement en cuivre. La figure V-7 présente ainsi les spectres
GDOES obtenus pour les alliages Al-Cu, dont la teneur en cuivre variait de 0,1 à 1,8 % at,
après anodisation jusqu’à 150 V.
Figure V-7 : Spectres GDOES des alliages anodisés à 5 mA/cm² jusqu’à 150 V dans une
solution de pentaborate d’ammonium 0,1 M (25°C) : Spectres de Al- 0,1 % at Cu (a), Al- 0,2
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  Ces analyses mettent effectivement bien en évidence la présence d’un enrichissement en
cuivre à partir d’une teneur en cuivre dans l’alliage de 0,2 % at. Le signal de cet
enrichissement croît alors jusqu’à une teneur en cuivre dans l’alliage de 1,1 % at et semble se
stabiliser pour l’alliage Al- 1,8 % at Cu. Ceci laisse supposer que le cuivre présent dans la
couche enrichie commence à être incorporé dans le film et donc à s’oxyder pour cette valeur
« critique » de 1,8 % at Cu. Il faut aussi noter que les évolutions au niveau de la couche
enrichie en cuivre peuvent une fois de plus être corrélées à la variation du signal de l’oxygène
dans le film anodique qui, comme l’indique la figure V-7, ne cesse d’augmenter avec la teneur
en cuivre dans l’alliage.
          II 1. 2.  Evolution de la teneur en cuivre lors du processus d’anodisation
  L’analyse des spectres RBS obtenus pour les alliages contenant 3 et 3,5 % at Cu anodisés
jusqu’à différents potentiels ont permis de suivre l’évolution de la couche enrichie et du film
anodique au cours de l’anodisation. La figure V-8 présente ainsi les spectres RBS de ces
alliages sans traitements, anodisés jusqu’à 150 V et anodisés jusqu’à des potentiels respectifs
de 140 et 124 V, correspondant à la transition observée sur les courbes E = f(t) enregistrées au
cours de l’anodisation, c’est-à-dire à la fin de la région 2.
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Figure V-8 : Spectre RBS de l’alliage à 3 % at Cu (1) sans traitements (a), anodisé jusqu’à
140 V (b) et 150 V (c). Spectre RBS de l’alliage à 3,5 % at Cu (2) sans traitements (d),
anodisé jusqu’à 124 V (e) et 150 V (f) dans une solution de pentaborate d’ammonium 0,1M.
  La comparaison de ces différents spectres montre tout d’abord que, pour les deux alliages,
l’accumulation du cuivre à l’interface film/alliage est un processus qui perdure tout au long du
processus d’anodisation. On peut aussi observer que la teneur en cuivre dans la couche
enrichie semble augmenter lorsque l’anodisation est prolongée depuis la fin de la région 2
(124 ou 140 V) jusqu’à la fin de la région 3 (150 V). Toutefois, cette augmentation semble
plus forte pour l’alliage à 3 % at de cuivre que pour l’alliage à 3,5% at de cuivre ce qui laisse
supposer que plus la teneur en cuivre dans l’alliage est importante et plus l’accumulation du
cuivre à l’interface se produit rapidement au cours du processus d’anodisation. Dans le cas
présent, pour l’alliage à 3,5 % at de cuivre il semblerait que dès la fin de la région 2 la teneur
en cuivre dans la couche enrichie corresponde quasiment au maximum que l’on peut
atteindre. Pour les deux alliages, les teneurs en cuivre respectives atteintes dans la couche
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permettent donc de confirmer les observations faites précédemment quant à l’influence de la
teneur en cuivre dans l’alliage sur le processus d’enrichissement. Par ailleurs, elles permettent
de préciser l’hypothèse selon laquelle le cuivre s’enrichit à l’interface film/alliage (et cela
d’autant plus vite que la teneur en cuivre dans l’alliage est importante) et dès qu’une
concentration seuil est atteinte il peut s’oxyder et être ainsi incorporé dans la couche d’oxyde.
La comparaison de ces différents spectres montre aussi que, pour l’alliage à 3 % at de cuivre,
il n’y a pas de variation de la teneur en oxygène dans le film anodique lorsque l’anodisation
est prolongée de la fin de la région 2 à la fin de la région 3. En revanche, pour l’alliage à 3,5
% at de cuivre, on observe une augmentation de la teneur en oxygène du film anodique
lorsque l’anodisation est poursuivie jusqu’à la fin de la région 3. Cette augmentation de la
teneur en oxygène peut être corrélée au phénomène d’oxydation du cuivre précédemment
cité : lorsque le cuivre peut s’oxyder, des bulles d’oxygène, que l’on a pu mettre en évidence
précédemment, peuvent se former à l’intérieur du film d’oxyde. Pour l’alliage à 3,5 % at de
cuivre, l’incorporation en grande quantité d’oxygène dans la couche d’oxyde conduit à la
génération de bulles d’oxygène et cela de façon significative. Le signal de l’aluminium oxydé
sur la figure V-8 est en parfaite adéquation avec ces hypothèses : pour l’alliage à 3%at de
cuivre, on n’observe pas de différence entre l’alliage anodisé jusqu’à la fin de la région 2 et
l’alliage anodisé jusqu’à la fin de la région 3. En revanche, pour l’alliage à 3,5 % at de cuivre,
la formation en grande quantité de bulles d’oxygène à l’intérieur du film anodique formé par
anodisation jusqu’à 150V se traduit par une variation du signal de l’aluminium oxydé par
rapport au signal enregistré pour le même alliage anodisé jusqu’à la fin de la région 2.
          II 1. 3.  Synthèse des résultats
Les hypothèses précédentes ont été bâties sur une étude qualitative. Afin de préciser nos
résultats, les analyses RBS ont été aussi traitées de manière quantitative. Le tableau V-2
présente les quantités d’atomes de cuivre par unité de surface mesurées par RBS dans la
couche enrichie pour des alliages anodisés jusqu’à 150 V soit à la fin de la région 3. Ces
valeurs sont reportées sur la figure V-9. En partant de l’hypothèse selon laquelle tout le cuivre
qui va migrer et éventuellement s’oxyder reste dans la couche enrichie, nous avons aussi
calculé les quantités d’atomes de cuivre que nous aurions dans ces conditions dans la couche
enrichie ; ces résultats apparaissent aussi dans le tableau V-2 et sur la figure V-9.
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Tableau V-2 : Comparaison de l’enrichissement en atomes Cu / cm² mesuré et calculé pour
des alliages anodisés sous 5 mA/cm² dans une solution de pentaborate d’ammonium 0,1 M à
25°C. Les alliages dont la composition varie de 0,1 à 3,5 % at Cu ont été anodisés jusqu’à
150 V et l’alliage contenant 7 % at Cu durant 120 s (117 V).
Enrichissement en cuivre (atomes Cu x 1015 / cm²)
Alliages
Résultats de l’analyse RBS Enrichissement calculé
Al- 0,1 % at Cu 0,7 0,66
Al- 0,2 % at Cu 1,4 1,31
Al- 0,3 % at Cu 2 1,97
Al- 0,8 % at Cu 5,2 5,25
Al- 1,1 % at Cu 7 7,22
Al- 1,8 % at Cu 7,9 11,8
Al- 2,5 % at Cu 8 16,4
Al- 3 % at Cu 8,1 19,7
Al- 3,5 % at Cu 8,3 22,99
Al- 7 % at Cu 9,2 45,97
  On observe ainsi que, pour les alliages dont la composition varie de 0,1 à 1,1 % at Cu, la
quantité d’atomes de cuivre mesurée dans la couche enrichie correspond parfaitement à la
quantité calculée. En revanche, à partir de l’alliage contenant 1,8 % at Cu, et ce jusqu’à
l’alliage Al- 7 % at Cu, l’écart entre les valeurs mesurées et calculées ne cessent de croître.
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Figure V-9 : Evolution de l’enrichissement en atomes de cuivre x 1015/cm² mesuré par RBS
(a) et calculé (c). Evolution de l’enrichissement en % at Cu mesuré par EDX (b).
  En effet, à partir d’une teneur en cuivre dans l’alliage de 1,8 % at (environ 2 % at), le
nombre d’atomes de cuivre détectés dans la couche enrichie se stabilise et s’écarte ainsi
d’autant plus du nombre d’atomes de cuivre obtenu par le calcul qui lui évidemment
augmente de manière linéaire. Ces résultats montrent donc que, pour les alliages contenant
moins de 2 % at de cuivre, soit le cuivre ne s’est pas accumulé en quantité suffisante à
l’interface alliage/film soit cet élément a juste atteint la teneur critique qui lui permettrait de
s’oxyder et d’être ainsi incorporé dans la couche d’oxyde. Pour les alliages à plus forte teneur
en cuivre en revanche, la différence observée entre les valeurs mesurées et les valeurs
calculées en terme de quantité d’atomes de cuivre dans la couche enrichie montre bien que
l’oxydation du cuivre se produit. La différence entre les valeurs de densité superficielle
d’atomes de cuivre calculées et mesurées correspond à la quantité d’atomes de cuivre oxydés
et incorporés dans le film anodique. Ces résultats sont en parfaite corrélation avec les analyses
GDOES qui nous avaient amenés à supposer qu’à partir d’une teneur en cuivre dans l’alliage
d’environ 2 % at, le cuivre présent dans la couche enrichie pouvait s’oxyder. Ces analyses
permettent aussi de déterminer approximativement la teneur critique en atomes de cuivre dans
la couche enrichie à partir de laquelle l’oxydation du cuivre peut se produire : la valeur seuil
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     II 2.  Evolution de la teneur en oxygène des films anodiques
          II 2. 1.  Génération de bulles d’oxygène
  Les différentes observations et analyses réalisées jusqu’à présent nous ont amenés à penser
que l’oxydation du cuivre était corrélée à la formation de bulles d’oxygène dans le film
anodique. De façon à confirmer ces résultats, des analyses RBS ont été réalisées sur un alliage
à 7 % at de cuivre anodisés jusqu’à différents potentiels compris entre 0 et 117 V,
correspondant au potentiel maximum atteint pour cet alliage. Ces différents potentiels
correspondent à différentes durées d’anodisation : la figure V-10 présente donc l’évolution
des spectres RBS caractéristiques du film anodique formé sur l’alliage à 7 % at de cuivre au
cours du processus d’anodisation.
Figure V-10 : Spectres RBS d’un alliage Al- 7 % at Cu anodisé à 5 mA/cm² pendant 20, 50,
100 et 120 s dans une solution de pentaborate d’ammonium 0,1 M à 25°C.
  Les différents temps d’anodisation, pour lesquels une analyse RBS a été réalisée, sont
caractéristiques d’une variation importante observée sur la courbe E = f(t) enregistrée au cours
de l’anodisation de cet alliage (p. 120). En effet, pour cet alliage on a pu observer une
diminution brutale de la pente au bout de 20 s, puis une augmentation à partir de 50 s. Enfin,
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(250 s). La figure V-10 montre donc notamment une variation significative des signaux de
l’oxygène et de l’aluminium du film anodique au cours de l’anodisation. De façon à mieux
comprendre les phénomènes observés, nous avons calculé le rapport atomique O/Al pour ces
différents temps d’anodisation (Figure V-11).
Figure V-11 : Rapport atomique O/Al au sein du film pour un alliage Al- 7 % at Cu anodisé
dans une solution de pentaborate d’ammonium 0,1 M (25°C) jusqu’à 20, 50, 100,120 et 250 s.
  Cette dernière figure montre qu’un rapport atomique O/Al égal à 1,5 et correspondant à la
formation d’un film d’alumine sans bulle d’oxygène est obtenu pour des temps d’anodisation
correspondant à la région 1. En revanche, pour des temps d’anodisation supérieurs
correspondant aux régions 2 et 3, le rapport O/Al augmente jusqu’à atteindre des valeurs
voisines de 3 voire 4 ce qui met bien en évidence la formation de bulles d’oxygène dans le
film anodique. Ainsi, pour les alliages à forte teneur en cuivre (plus de 2 % at),
l’incorporation de l’oxygène dans le film anodique se fait, dans une première étape, via la
formation du film d’alumine puis, dans une seconde étape, ce film d’alumine continue de se
former tandis que des bulles d’oxygène se forment en quantité de plus en plus importante.
  La quantité d’oxygène générée au cours du processus d’anodisation dépend de la teneur en
cuivre de l’alliage. La figure V-12 montre ainsi la variation du rapport atomique O/Al mesuré
pour les films anodiques développés sur les différents alliages Al-Cu. Pour tous les alliages,
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région 3 (observée pour les alliages à forte teneur en cuivre) et une mesure à un potentiel
voisin de 150 V (fin de la région 3).
Figure V-12 : Rapport atomique O/Al au sein du film formé sur les alliages Al- x % at Cu (0
< x < 7) selon la durée de l’anodisation dans une solution de pentaborate d’ammonium.
Rapport calculé avant (a) et après (b) le changement de comportement à l’anodisation.
  On peut ainsi observer que, pour les alliages contenant moins de 2 % at de cuivre, le rapport
O/Al reste constant au cours du processus d’anodisation et égal à 1,5, valeur caractéristique de
la formation d’un film d’alumine sans bulles d’oxygène. En revanche, pour les alliages à plus
forte teneur en cuivre, le rapport O/Al reste voisin de 1,5 au début de la région 3 tandis qu’il
atteint 3 ou 4 à la fin de la région 3 mettant bien en évidence la formation de bulles d’oxygène
dans le film anodique en quantité très importante pendant la région 3. On peut aussi noter que,
pour les alliages contenant 1,8 % at ou 2,5 % at de cuivre, le rapport O/Al semble être
strictement égal à 1,5 au début de la région 3 alors que pour les alliages contenant plus de
cuivre, ce rapport est égal à 2. Cela confirme les observations précédentes : plus la teneur en
cuivre dans l’alliage est importante et plus le cuivre atteint la valeur critique dans la couche
enrichie rapidement. Il peut donc s’oxyder plus vite et les bulles d’oxygène se forment donc
plus tôt au cours du processus d’anodisation.
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          II 2. 2.  Synthèse des résultats et explication des courbes E = f (t) mesurés au cours
                       de l’anodisation
  L’ensemble des résultats obtenus montre donc que l’anodisation des alliages Al-Cu
correspond à un processus en 2 étapes :
    - une première étape au cours de laquelle un film d’alumine ne contenant pas de cuivre se
forme. Pendant cette étape, le cuivre s’accumule à l’interface alliage/film anodique ;
    - une seconde étape pendant laquelle le cuivre atteint une valeur critique dans la couche
enrichie : il peut alors s’oxyder et donc être incorporé dans la couche d’alumine. Du fait de
l’incorporation massive du cuivre dans la couche d’oxyde, des bulles d’oxygène se forment à
l’interface film/alliage dans le film anodique du fait de l’oxydation des ions O2- de l’alumine.
Ces bulles grossissent au cours du processus d’anodisation et gênent les échanges ioniques
conduisant ainsi à une diminution conséquente de la cinétique de formation du film anodique.
La mise en évidence de ces deux étapes (dans le temps correspondant à la durée de
l’expérience) dépend de la teneur en cuivre de l’alliage :
    - pour les alliages contenant moins de 2 % at de cuivre, le cuivre n’atteint pas ou à peine la
teneur critique si bien que peu de cuivre s’oxyde. Il n’y a donc pas de génération de bulles
d’oxygène et le comportement de l’alliage au cours du processus d’anodisation se traduit par
une variation linéaire du potentiel au cours du temps ;
    - pour les alliages contenant plus de 2 % at de cuivre, le cuivre peut s’oxyder dès la fin de
la région 1 et des bulles d’oxygène doivent commencer à se former dans cette région. Dans la
région 2, la quantité de bulles d’oxygène formées est suffisamment importante pour
augmenter la résistance du film au transport ionique. Ainsi, dans la région 2, le potentiel
augmente plus vite au cours du temps que dans la région 1. Dans la région 3, des ruptures
locales du film anodique peuvent se produire du fait des contraintes liées à l’épaisseur du film
et du fait de l’explosion des bulles d’oxygène. Cela se traduit par une diminution de la pente
sur la courbe E=f(t) enregistrée au cours de l’anodisation dans cette région là.
  Ces résultats sont aussi à corréler à la cinétique de formation du film anodique. Cette
cinétique est à peu près constante pour les alliages à faible teneur en cuivre. En revanche,
pour les alliages contenant plus de 2 % at de cuivre, la figure V-13  montre, par comparaison
avec la figure V-11, qu’à partir du moment où la génération de bulles d’oxygène est trop
importante, la croissance du film d’oxyde est ralentie de façon significative.
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Figure V-13 : Epaisseur du film anodique au cours de l’anodisation d’un alliage Al- 7 % at
Cu dans une solution de pentaborate d’ammonium 0,1 M à 25°C.
  La figure V-14 permet de corréler trois paramètres importants dans le cadre de cette étude :
l’épaisseur des films anodiques formés, la teneur en cuivre des alliages anodisés et la teneur
en cuivre de la couche enrichie.
  Ce graphe en trois dimensions montre bien que, pour les alliages dont la teneur en cuivre est
supérieure à 2 % at,  la croissance du film anodique est limitée par l’oxydation du cuivre et la
génération de bulles d’oxygène qui en résulte.
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Figure V-14 : Evolution de l’épaisseur du film anodique selon l’alliage Al-Cu anodisé
correspondant à un enrichissement en cuivre caractéristique. Les alliages Al- x % at Cu
(0<x<3,5) ont été anodisés jusqu’à 150 V, l’alliage Al- 7 % at Cu jusqu’à 117 V (120 s) à 5
mA/cm² dans une solution de pentaborate d’ammonium 0,1 M à 25°C.
  Les différents résultats obtenus montrent donc que la morphologie des films anodiques est
fortement influencée par l’évolution de la couche enrichie en cuivre et par la génération
d’oxygène, ces deux processus se produisant au cours de l’anodisation étant intimement liés.
Etant donné que la résistance à la corrosion apportée par les films anodiques dépend de leur
morphologie, le paragraphe suivant vise à corréler les résultats obtenus précédemment au
comportement électrochimique des alliages anodisés.
III.  COMPORTEMENT ELECTROCHIMIQUE DES ALLIAGES ANODISES
     III 1.  Corrélation morphologie des films anodiques/comportement électrochimique
               (E = f (t))
  Pour caractériser le comportement électrochimique des alliages Al-Cu, les essais ont
seulement consisté à suivre la variation du potentiel libre de ces matériaux au cours du temps
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en milieu sulfate 0,1M. Les valeurs de potentiel libre (notées OCP pour Open Circuit
Potential) ont été relevées au bout d’une heure, le système apparaissant alors stable. Ces
mesures ont été réalisées pour les alliages Al-Cu, de teneur en cuivre comprise entre 0 et 7 %
at, avant anodisation, après anodisation jusqu’à 50 V (région 1) et après anodisation jusqu’à
150 V (région 3). La figure V-15 montre ainsi la variation de l’OCP en fonction de la teneur
en cuivre dans l’alliage Al-Cu avant anodisation et après anodisation jusqu’à 50 et 150 V.
Figure V-15 : Potentiels libres mesurés au bout d’une heure d’immersion dans une solution
de Na2SO4 à 0,1 M (25 °C) pour l’aluminium pur et les alliages contenant 1,1 % at Cu, 3,5 et
7 % at Cu, pas anodisés, anodisés jusqu’à 50 V et 150 V (117 V pour l’Al- 7 % at Cu).
  On peut tout d’abord noter que les valeurs d’OCP mesurées sur les alliages Al-Cu avant
anodisation augmentent progressivement quand la teneur en cuivre dans l’alliage augmente, et
cela d’environ 600 mV pour des teneurs en cuivre variant de 0 à 7 % at. Quand les alliages
sont anodisés jusqu’à 50 V, les valeurs d’OCP sont augmentées par rapport aux valeurs
mesurées sur les alliages non anodisés ; cette évolution semble normale et reliée à la
croissance du film anodique. Par ailleurs, on observe aussi que les valeurs d’OCP mesurées
pour ces alliages anodisés jusqu’à 50 V ne dépendent que peu de la teneur en cuivre de
l’alliage puisqu’elles n’augmentent que de 150 mV pour des teneurs en cuivre allant de 0 à 7















OCP alliages non anodisés
OCP 50 V
OCP 150 V
(117 V pour l ’Al- 7 % at Cu)
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précédemment. Lorsque les alliages sont anodisés jusqu’à 50 V, tous présentent le même
comportement correspondant à la première étape du processus d’anodisation (région 1 sur la
courbe E=f(t) enregistrée au cours de l’anodisation) soit à la formation d’un film d’alumine ne
contenant pas de cuivre et d’épaisseur comparable pour l’ensemble des alliages. Quand
l’anodisation est poursuivie jusqu’à un potentiel de 150 V, on observe en revanche que les
valeurs d’OCP mesurées dépendent alors fortement de la teneur en cuivre de l’alliage avec
une forte inflexion de la courbe présentée sur la figure V-15 pour une teneur en cuivre de
l’alliage voisine de 2 % at. Ces résultats sont en parfaite corrélation avec les conclusions
concernant la morphologie et la composition chimique des films anodiques. Les alliages
contenant plus de 2 % at de cuivre atteignent la fin de la région 3 lorsqu’ils sont anodisés
jusqu’à 150 V ce qui correspond à la formation d’un film anodique contenant du cuivre et au
niveau duquel beaucoup de bulles d’oxygène ont été générées. Pour les alliages à plus faible
teneur en cuivre, leur comportement au cours de l’anodisation est finalement limité à la région
1, le cuivre n’étant pas ou très peu oxydé.
     III 2.  Discussion et perspectives
  Ces modifications dans les valeurs d’OCP mesurées avant et après anodisation sont dues aux
modifications conjointes des densités de courant anodiques et cathodiques à la surface des
matériaux du fait de la transition d’un film passif formé initialement à l’air puis modifié lors
de l’immersion en milieu sulfate et dont l’épaisseur n’est que de quelques nanomètres vers un
film anodique isolant et beaucoup plus épais (environ 60 et 180 nm pour des alliages anodisés
respectivement jusqu’à 50 et 150 V). L’anodisation va en effet permettre de masquer plus ou
moins les défauts superficiels conduisant à une diminution de la densité de courant anodique.
Toutefois, les réactions cathodiques peuvent continuer à se produire au niveau des
imperfections du film anodique. En fonction des contributions respectives des réactions
anodiques et cathodiques, on observera une augmentation ou une diminution des valeurs
d’OCP. Quand les alliages sont anodisés de 50 à 150 V, pour les alliages contenant plus de 2
% at de cuivre, l’épaississement du film et la diminution de la densité de courant anodique
résultante semble être le phénomène prépondérant puisque les valeurs d’OCP mesurées pour
les alliages anodisés jusqu’à 150 V sont supérieures aux valeurs mesurées après anodisation
jusqu’à 50 V. En revanche, pour les alliages contenant moins de 2 % at de cuivre, il semble
que cette explication ne soit pas suffisante. D’ailleurs, il ne faut pas oublier, et cela même
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pour les alliages à forte teneur en cuivre pour lesquels des explications simples semblent
pouvoir être données, que les réactions anodiques et cathodiques peuvent aussi être
influencées par la présence d’une couche enrichie en cuivre à l’interface alliage/film
anodique. En effet, on a pu constater que la teneur en cuivre dans la couche enrichie pouvait
atteindre 40 % at pour un alliage contenant 1 % at de cuivre. On peut donc supposer que,
même en l’absence d’incorporation du cuivre dans la couche anodique, la présence d’une telle
quantité de cuivre à l’interface alliage/film anodique peut entraîner une augmentation des
valeurs d’OCP associée à une réduction des densités de courant anodiques parallèlement à une
augmentation des densités de courant cathodique.
  Ainsi, il est difficile d’expliquer véritablement les phénomènes électrochimiques mis en jeu
dans un milieu tel que le milieu sulfate. On peut supposer qu’en travaillant en milieu tampon
(un tampon quelconque, acétate, tartrate…), il sera possible de limiter les variations locales de
pH liées aux différentes réactions électrochimiques et peut-être de mettre en évidence l’effet
de l’épaississement du film anodique.
  Dans tous les cas, ces résultats mettent bien en évidence l’influence très forte de la
morphologie des films anodiques sur leur comportement en corrosion et permettent d’attirer
notre attention sur les phénomènes mis en jeu lors de l’anodisation d’alliages commerciaux
dont la microstructure est très hétérogène.
IV.  CONCLUSION
  L’étude du développement de films anodiques a montré que l’évolution de ces films est
fortement influencée par le comportement du cuivre qui peut s’accumuler à l’interface
alliage/film sous le film. Cette couche enrichie en cuivre se forme lors de l’anodisation pour
une teneur en cuivre suffisante de l’alliage, à partir d’un certain potentiel. Différentes
méthodes d’analyses ont permis d’observer l’évolution de cette couche enrichie et les
conséquences pour le développement du film anodique. On a montré, en particulier, que
lorsque le cuivre atteint une valeur seuil dans la couche interfaciale il peut s’oxyder et être
ainsi incorporé dans la couche d’oxyde. Parallèlement à ce phénomène, des bulles d’oxygène
se forment, grossissent et peuvent exploser ce qui conduit à la destruction locale du film
anodique. Enfin, il est apparu que le comportement électrochimique de ces alliages anodisés
est fortement influencé par la morphologie du film anodique qui, comme cela vient d’être dit,
est régie par l’enrichissement en cuivre et la génération d’oxygène.
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  Des études préalables, réalisées notamment au sein du CIRIMAT dans l’équipe Corrosion et
Protection des Matériaux, ont montré que l’étude du comportement électrochimique de
matériaux modèles élaborés par PVD constituait une voie intéressante pour comprendre le
comportement en corrosion d’alliages d’aluminium commerciaux. Dans le cadre de cette
thèse, pour mieux comprendre le comportement électrochimique des précipités
intermétalliques riches en cuivre, qui sont notamment présents dans les alliages de la série
2000, nous avons décidé de restreindre notre étude au cas des alliages binaires Al-Cu qui est
d’ailleurs suffisamment complexe. Ce choix s’est avéré pertinent vu le grand nombre
d’informations qui ont été apportées grâce à cette étude.
  La première partie des travaux qui ont été réalisés a consisté à mettre au point une méthode
de préparation des alliages modèles. Pour ce faire, il a fallu faire évoluer le bâti de
pulvérisation utilisé. Cela a impliqué, outre l’évolution du bâti, le développement de supports
pour nos échantillons, la conception de cibles permettant d’obtenir une composition chimique
donnée de l’alliage déposé et enfin la définition d’une technique de préparation de surface des
substrats. Cette étude préalable nous a permis dans le cadre de cette thèse de synthétiser de
manière parfaitement contrôlée et reproductible des alliages binaires Al-Cu dont la teneur en
cuivre variait d’environ 2 % at à 100 % at. Par ailleurs, le Professeur George THOMPSON de
l’UMIST Manchester nous a offert la possibilité de synthétiser des alliages binaires Al-Cu à
faible teneur en cuivre, la composition la plus faible que nous ayons atteinte étant de 0,1 % at
Cu. Cette collaboration permet d’ailleurs à l’UMIST de disposer aujourd’hui d’une méthode
fiable de synthèse des alliages binaires Al-Cu à faible teneur en cuivre (moins de 2 % at).
  Dans la deuxième partie de l’étude, nous nous sommes attachés à étudier l’influence de la
teneur en cuivre des alliages modèles sur leur microstructure. Les observations MET réalisées
ont permis de montrer que les alliages modèles se présentaient sous la forme de films minces
d’épaisseur voisine de 500 nm. Tous les alliages synthétisés avaient une structure
nanocristallisée. Toutefois, la taille et la morphologie des grains variaient de façon
significative avec la teneur en cuivre des alliages, la composition chimique de ces matériaux
ayant été déterminée grâce à des analyses EDX et confirmée par des analyses EELS. Par
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ailleurs, des analyses par microdiffraction électronique nous ont permis de déterminer la
nature des phases métalliques présentes dans les alliages synthétisés et de vérifier ainsi qu’il y
avait une bonne corrélation entre les phases métalliques détectées dans les alliages synthétisés
et le diagramme de phase Al-Cu. Le couplage de ces différentes méthodes d’analyse et
d’observation nous a ainsi permis de montrer qu’une composition chimique de 33 % at
constituait une vraie valeur charnière : ces alliages sont quasiment monophasés, la phase θ
étant très largement majoritaire, et présentent une structure à petits grains équiaxes. Pour des
alliages à plus faible teneur, on observe une structure monophasée α tant que la teneur en
cuivre reste inférieure à 2 % at ; on détecte ensuite la phase θ, la proportion de cette phase
augmentant progressivement jusqu’à 100 % pour l’alliage à 33 % at. Parallèlement à cela, on
passe d’une structure à gros grains colonnaires traversant toute la couche à une structure de
plus en plus fine jusqu’à atteindre la structure décrite précédemment. Enfin, quand la teneur
en cuivre des alliages augmente de 33 à 100 %, on observe l’apparition de la phase η dont la
proportion augmente progressivement. Simultanément, on évolue d’une structure équiaxe à
grains fins vers une structure colonnaire à nouveau avec de gros grains traversant la couche.
  Nous avons ensuite étudié l’influence de la microstructure des alliages modèles sur leur
comportement en corrosion.  Les essais électrochimiques réalisés dans cette partie ont
consisté en des suivis de potentiel libre ; les courbes potentiocinétiques relatives à chacun des
alliages ont aussi été tracées, l’ensemble des essais ayant été réalisés en milieu sulfate. Une
étude préalable a été conduite de façon à voir l’effet du vieillissement des alliages modèles sur
leur comportement électrochimique ; les essais définis précédemment ont donc été réalisés sur
des alliages vieillis à température ambiante pendant 17 jours puis vieillis à des températures
plus élevées pouvant atteindre 200°C. On a observé qu’un vieillissement à température
ambiante n’entraînait aucune modification de la réponse électrochimique des alliages tandis
que, pour les températures plus élevées, des différences étaient observées. Tous les autres
essais ont donc été réalisés sur des échantillons vieillis à température ambiante. Les résultats
ont montré que le potentiel libre augmentait avec la teneur en cuivre des alliages modèles et
qu’une brusque augmentation du potentiel pouvait être observée pour l’alliage à 33 % at de
cuivre. Sur la partie anodique des courbes potentiocinétiques, des différences peu marquées
peuvent être observées même si l’on note une fois de plus que l’alliage à 33 % at. de cuivre
semble correspondre à une valeur charnière. Dans le domaine cathodique, en revanche, les
différences sont significatives et l’on note un réel changement de comportement pour des
alliages contenant au moins 33 % at de cuivre par rapport aux alliages moins riches en cuivre.
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Pour les alliages riches en cuivre, on observe que les densités de courant cathodique
correspondant à la réduction de l’oxygène sont très fortes. Des essais de couplage galvanique
ont aussi été réalisés pour compléter cette caractérisation électrochimique. On a montré que,
quels que soient les couples réalisés, les courants de couplage étaient très faibles. Par ailleurs,
lorsque l’on couple un alliage monophasé α et un alliage biphasé α + θ, l’alliage monophasé
ne présente aucun endommagement tandis que des piqûres sont observées sur l’alliage
biphasé du fait de l’agressivité des ions sulfates vis-à-vis de la phase θ.
  Le dernier chapitre concernait le processus d’anodisation en mode galvanostatique des
alliages Al-Cu en milieu pentaborate d’ammonium. Les résultats obtenus dans le cadre de
cette thèse ont montré que, lorsque l’on suivait la variation du potentiel au cours du temps,
pendant le processus d’anodisation, deux types de comportement pouvaient être observés :
pour les alliages contenant moins de 2 % at de cuivre, une variation linéaire du potentiel au
cours du temps a été mise en évidence tandis que, pour les alliages plus riches en cuivre, la
courbe obtenue est plus complexe - une partie linéaire (région 1) suivie d’une partie où la
pente est plus forte (région 2) et enfin une partie où la pente est beaucoup plus faible (région
3). Un large spectre de techniques d’analyse et d’observation (MET, EDX, RBS, GDOES…)
a été utilisé pour caractériser la morphologie et la composition chimique des films anodiques
développés à la surface des alliages modèles et relier ces résultats aux deux types de
comportement décrits précédemment. Ainsi, on a montré que le processus d’anodisation se
déroulait en 2 étapes : dans une première étape, un film d’alumine se forme et le cuivre
s’accumule à l’interface alliage/film anodique. Quand une teneur critique en cuivre est atteinte
dans la couche enrichie, le cuivre peut s’oxyder. Dans une deuxième étape donc, le film
d’alumine continue à croître mais il contient alors du cuivre. Du fait de la présence du cuivre,
des bulles d’oxygène sont générées à l’interface alliage/film anodique dans le film. Lorsque la
pression dans ces bulles de gaz est trop importante, les bulles explosent entraînant la
destruction partielle du film anodique. Ce processus d’anodisation est intimement lié à la
teneur en cuivre de l’alliage. Pour les alliages contenant moins de 2 % at de cuivre, seule la
première étape du processus d’anodisation se produit ce qui explique la forme simple de la
courbe E = f(t) enregistrée au cours de l’anodisation. En revanche, pour les alliages plus
riches en cuivre, la première étape du processus correspond à la région 1 de la courbe E = f(t).
Quand le cuivre s’oxyde et que des bulles d’oxygène se forment, la résistance du film au
transport ionique augmente ce qui conduit à la région 2. La destruction partielle du film se
traduit par une pente beaucoup plus faible sur la courbe E = f(t) (région 3). Ces différences de
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structure des films anodiques se traduisent évidemment par des différences dans le
comportement électrochimique des alliages anodisés. Les suivis de potentiel libre mesurés en
milieu sulfate ont montré que les résultats pouvaient s’expliquer par la compétition entre deux
processus : l’épaississement de la couche anodique entraînant une réduction des densités de
courant anodique et l’enrichissement en cuivre de cette couche pouvant se traduire par une
augmentation de l’activité cathodique.
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RESUME :
  Cette thèse propose une étude du comportement électrochimique d’alliages modèles binaires
aluminium-cuivre. Les alliages binaires aluminium-cuivre ont été synthétisés par
pulvérisation cathodique. Ainsi, des alliages modèles dont la composition varie de 0,1 à 100
% at Cu ont été préparés en couches d’environ 450 nm d’épaisseur. Une bonne corrélation a
été obtenue entre les différentes phases métalliques mises en évidence et le diagramme de
phase à l'équilibre. L’évolution de la microstructure selon la composition chimique a alors
révélé que la phase -Al2Cu (33 % at Cu) jouait un rôle majeur. De la même manière, l’étude
du comportement électrochimique de ces alliages en milieu sulfate a été corrélé à l’évolution
de la microstructure. Pour une composition proche de celle de la phase -Al2Cu, une
transition est à nouveau observée en terme de comportement électrochimique. Le couplage
galvanique entre des alliages modèles contenant les phases -Al et -Al2Cu montre que la
phase anodique  se passive alors que des piqûres sont observées sur la phase cathodique -
Al2Cu.
  La seconde partie de la thèse concerne l’étude chimique et structurale des films anodiques
développés sur ces alliages. A partir d’une teneur  de 0,2 % at Cu de l’alliage, l’anodisation
conduisait à un enrichissement en cuivre d’environ 2 nm d’épaisseur juste sous le film
anodique. Pour des alliages suffisamment riches en cuivre, il est apparu que le cuivre présent
dans l’alliage peut s’oxyder. En effet, à partir d’une teneur d’environ 2 % at Cu, les courbes
d’anodisation ne sont plus linéaires et les analyses RBS révèlent une différence entre la teneur
en cuivre de l’enrichissement calculée et mesurée. C’est donc à partir de cette composition
que le cuivre de l’enrichissement commence à s’oxyder et des bulles d’oxygène sont alors
observées conduisant à une structure défectueuse des films anodiques. Il existe alors une nette
transition dans le comportement électrochimique de ces alliages anodisés.
ABSTRACT :
  This work is devoted to a study of the electrochemical behaviour of binary aluminium-
copper model alloys. Binary aluminium-copper alloys were deposited using physical vapour
deposition PVD. Like that, the model alloy layers containing 0.1 to 100 at % Cu were
prepared to a thickness about 450 nm. A good correlation has been established between the
metallurgical phases into these alloys and the equilibrium phase diagram. The microstructure
evolution with chemical composition has then revealed a strongly influence of the -Al2Cu
phase (33 at % Cu). In the same way, the electrochemical behaviour of these alloys in a
sulphate media was correlated to the evolution of their microstructure. For a composition
close to that of -Al2Cu phase (33 at % Cu), a transition of the electrochemical behaviour was
again observed. Galvanic coupling between model alloys containing both -Al and -Al2Cu
phases shows that the anodic  phase remained in the passive state whereas pits were
observed on cathodic -Al2Cu phase.
  The second part of this work concerns the chemical and structural studies of the anodic films
grown on these alloys. From 0.2 at % Cu in alloy, anodizing led to a copper enrichment just
beneath the film in a 2 nm thin thick layer. For a sufficient copper content in the alloy,
oxidation of copper was observed. From 2 at % copper content, the voltage-time response
during anodizing wasn’t linear and the RBS analysis revealed a difference between the
calculated and measured values of the enrichment copper content. Then, from this
composition copper is oxidised and incorporated into the film and oxygen bubbles are formed
leading to a defective structure of anodic films, which has a strong influence on the
electrochemical behaviour of these anodized alloys.
